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Les aciers ferritiques, probablement renforce´s par dispersion d’oxydes,sont des candidats se´rieux comme mate´riaux de structure pour les
re´acteurs nucle´aires. Leur utilisation est aujourd’hui borne´e par la limite de
solubilite´ du chrome dans le fer aux tempe´ratures basses et interme´diaires
d’inte´reˆt technologique. Dans la lacune de miscibilite´ a lieu une de´mixtion
en deux solutions solides α et α’ aux conse´quences ne´fastes sur les pro-
prie´te´s du mate´riau. Peu d’observations expe´rimentales existent pour me-
surer la solubilite´ limite exacte a` ces tempe´ratures ou` les dure´es de mise a`
l’e´quilibre sont de plusieurs anne´es. Des mesures d’ordre a` courte distance,
des observations sous irradiation ainsi que des calculs ab initio semblent
indiquer que les limites de solubilite´ admises par extrapolation depuis les
hautes tempe´ratures sont incorrectes. Afin de mieux comprendre les pro-
prie´te´s de cet alliage et de ses surfaces, nous avons calcule´ ab initio de nom-
breuses proprie´te´s de volume et de surface de l’alliage mode`le fer–chrome
puis propose´ un mode`le e´nerge´tique pour les calculs thermodynamiques
de limites de solubilite´ et d’isothermes de se´gre´gation.
Ce travail de the`se s’inte`gre dans le projet europe´en collaboratif GET-
MAT (Gen IV and Transmutation MATerials). L’un des objectifs de ce projet
est de de´montrer l’existence de mate´riaux suffisamment performants sous
irradiation pour valider des crite`res de suˆrete´ nucle´aire apre`s des dizaines
d’anne´es de service.
Cette e´tude a pour but de mode´liser l’alliage binaire fer–chrome et
ses surfaces a` l’e´chelle atomique. C’est un projet re´alise´ au Commissariat
a` l’E´nergie Atomique (CEA) de Saclay, au sein du Service de Recherche
de Me´tallurgie Physique (SRMP), du De´partement des Mate´riaux pour le
Nucle´aire (DMN) inte´gre´ lui-meˆme a` la Direction de l’E´nergie Nucle´aire
(DEN). Elle s’inscrit dans un effort de recherche de long terme du SRMP
concernant les proprie´te´s d’e´quilibre des mate´riaux d’inte´reˆt pour le
nucle´aire. Le syste`me fer–chrome se re´ve`le tre`s singulier et se situe a` la
convergence des spe´cialite´s du laboratoire. Structure e´lectronique, ther-
modynamique chimique et statistique ainsi que mode´lisation nume´rique
ont e´te´ conjointement mises en œuvre dans cette e´tude multi-e´chelle d’un
alliage tre`s usite´ mais finalement mal connu aux e´chelles atomiques et
e´lectroniques a` basse tempe´rature.
Ce manuscrit s’articule autour de quatre chapitres.
Dans le premier chapitre, nous passons en revue les proprie´te´s du
syste`me fer–chrome aux e´chelles e´lectronique, atomique et macroscopique.
Cela permet d’introduire dans un deuxie`me temps les calculs ab initio et
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observations sous irradiation a` basse tempe´rature qui remettent en cause
les extrapolations des limites de solubilite´ depuis les hautes tempe´ratures.
On commence par pre´senter succinctement la de´couverte historique de la
fragilisation des aciers ferritiques et de son lien avec les limites de miscibi-
lite´ α− α’. On pre´sente e´galement les proprie´te´s magne´tiques de l’alliage,
dont l’importance se re´ve´lera tout au long du manuscrit. On discute en-
suite les diffe´rents mode`les e´nerge´tiques propose´s pour tenir compte des
observations les plus re´centes et pour mode´liser toujours plus pre´cise´ment
le syste`me aux tempe´ratures d’inte´reˆt pour le nucle´aire.
Dans le deuxie`me chapitre, nous proposons une revue de´taille´e des
proprie´te´s d’alliage et de surface a` tempe´rature nulle. Apre`s une intro-
duction me´thodologique, nous utilisons la the´orie de la fonctionnelle de
la densite´ e´lectronique afin d’e´tudier ab initio les proprie´te´s e´nerge´tiques,
structurales, e´lectroniques et magne´tiques du binaire fer–chrome et de ses
surfaces a` tempe´rature nulle. Par la mise en œuvre de plusieurs approxi-
mations de pseudo-potentiels ou de bases, nous discutons de la validite´
des diffe´rentes me´thodes de calcul. Cela nous permet d’e´valuer l’effet des
pseudo-potentiels a` norme conserve´e et des bases d’orbitales localise´es
pour la mises en œuvre de calculs a` grande dilution. Ces concentrations
sont en effet difficilement accessibles aux approximations plus robustes
telle que la me´thode des projecteurs augmente´s dans une base d’ondes
planes. De plus, ces approximations nume´riquement plus le´ge`res auto-
risent des e´tudes plus syste´matiques des surfaces libres et de la se´gre´gation
du chrome dans le fer.
Apre`s une revue de l’ensemble des mode`les e´nerge´tiques propose´s
pour l’alliage binaire fer–chrome cubique centre´, nous proposons un ha-
miltonien le´ger et simple ajuste´ sur nos re´sultats ab initio et sur le dia-
gramme de phases expe´rimental a` haute tempe´rature. Par un traitement
statistique de champ moyen valide´ par des simulations Monte Carlo, nous
de´duisons de ce mode`le les limites de solubilite´ α–α’ dans tout le domaine
de tempe´rature et de composition. Nous terminons ce chapitre par une
comparaison de nos re´sultats a` l’ensemble des observations expe´rimentales
et propositions the´oriques de la litte´rature.
Afin de pouvoir pre´dire la concentration surfacique a` partir de la
composition volumique, nous adaptons dans le chapitre 4 l’hamiltonien
pre´sente´ au chapitre 3 pour tenir compte de l’effet des surfaces sur les pro-
prie´te´s e´nerge´tiques. Pour cela, nous ajustons de nouveaux parame`tres sur
les calculs ab initio d’e´nergie de surface et de se´gre´gation a` dilution infinie.
Nous appliquons notre mode`le a` l’e´tude de la se´gre´gation de surface dans
les orientations (100), (110), (111) et (211) du syste`me fer–chrome. A` par-
tir d’un traitement statistique de champ moyen auto-cohe´rent permettant
de de´composer l’e´nergie de se´gre´gation en deux moteurs principaux (effet
d’e´nergie de surface et effet d’alliage), nous de´duisons des isothermes de
concentration reliant la concentration surfacique a` la concentration volu-
mique. Nous illustrons e´galement l’influence du changement de signe de
l’e´nergie de me´lange sur les isothermes de se´gre´gation de surface.
Introduction ge´ne´rale 7
A` l’issu de ces quatre chapitres, nous aurons apporte´ des e´le´ments de
re´ponse aux questions suivantes :
Quel est le lien entre les proprie´te´s magne´tiques et thermodynamiques
de cet alliage ? En particulier, quel est l’effet du magne´tisme sur les limites
de solubilite´ a` basse tempe´rature et sur les isothermes de se´gre´gation ?
Comment tenir compte de ces proprie´te´s magne´tiques dans un mode`le
e´nerge´tique assez le´ger pour permettre le calcul des limites de solubilite´,
des isothermes de se´gre´gation et envisager les calculs cine´tiques ?

1Les alliages fer-chrome –usages nucle´aires : une
mode´lisation ne´cessaire
Dans ce premier chapitre, on introduit le contexte nucle´aire et les pro-prie´te´s physiques de l’alliage binaire fer–chrome.
Nous commenc¸ons par une description succincte de la proble´matique
des mate´riaux dans un contexte nucle´aire. Apre`s une discussion
synthe´tique et non-exhaustive du cahier des charges lie´ au choix des
mate´riaux pour les re´acteurs nucle´aires du futur, nous indiquons pour-
quoi les aciers ferritiques, potentiellement renforce´s par exemple par
dispersion d’oxydes, sont des candidats se´rieux pour les re´acteurs de
ge´ne´ration IV ou de fusion.
L’alliage binaire fer–chrome est le mode`le le plus simple des aciers
ferritiques. C’est cet alliage que nous e´tudions dans la suite de l’e´tude.
Nous discutons donc dans la suite de ce chapitre des principales pro-
prie´te´s physico-chimiques de ce binaire. Nous commenc¸ons par pre´senter
son diagramme de phases d’e´quilibre faisant actuellement re´fe´rence, avec
une attention particulie`re aux limites de solubilite´ des solutions solides. Le
fer et le chrome e´tant des e´le´ments magne´tiques, nous de´taillons les pro-
prie´te´s magne´tiques de l’alliage, puis les mesures d’ordre a` courte distance
lie´es au magne´tisme. L’effet de ces proprie´te´s reste pour une part inconnu,
en particulier a` basse tempe´rature. C’est seulement a` la lumie`re de ce cha-
pitre bibliographique que nous pre´sentons nos re´sultats dans les chapitres
suivants.
1.1 Des mate´riaux de structure pour les re´acteurs
nucle´aires du futur
La ressource nucle´aire est aujourd’hui la source primaire d’environ
7 % de la consommation e´nerge´tique mondiale. Plus de 430 re´acteurs
nucle´aires a` fission sont actuellement re´partis dans 31 pays et produisent
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15 % de l’e´lectricite´ mondiale [1]. N’e´mettant pas directement de gaz a` ef-
fet de serre, cette ressource aura une place importante dans le bouquet
e´nerge´tique de demain. En 2001, treize pays dont la France se sont re-
groupe´s dans le Forum Ge´ne´ration IV [2] afin d’identifier et de de´velopper
dans un effort conjoint les syste`mes nucle´aires du futur.
1.2 Quels mate´riaux choisir ?
Les re´acteurs nucle´aires sont des environnements tre`s exigeants pour
leurs composants. Le choix des mate´riaux de structure pour les re´acteurs
des futures ge´ne´rations est un de´fi car la de´gradation des mate´riaux dans
ces environnements peut abaisser le niveau de performance du re´acteur
et, dans le pire des cas, induire des incidents potentiellement graves. Aux
E´tats-Unis, deux tiers des 47 responsables de sites nucle´aires conside`rent
la de´gradation des mate´riaux a` long terme comme principale source d’in-
quie´tude du fait de leur difficile anticipation [1].
Soumise a` des conditions expe´rimentales constantes, une pie`ce peut
eˆtre remplace´e apre`s une dure´e de fonctionnement pre´de´termine´e. Les
conditions de fonctionnement varient cependant au cours du temps. La
chimie du milieu primaire, par exemple, est affine´e durant les 40 a`
60 anne´es de vie de la centrale. Ces modifications rendent fois les retours
d’expe´rience difficiles a` transfe´rer d’un milieu ou d’un mate´riau a` l’autre.
Une approche physique permettant de comprendre les phe´nome`nes a` l’ori-
gine de la de´gradation est donc ne´cessaire car transfe´rable. C’est une ap-
proche qui permet de mode´liser ces phe´nome`nes, donc de les pre´dire.
1.2.1 La de´gradation des mate´riaux
De nombreux phe´nome`nes modifient les proprie´te´s des mate´riaux dans
une centrale nucle´aire. Nous nous penchons ici plus particulie`rement sur le
vieillissement thermique, qui est au cœur de notre e´tude, et sur les dom-
mages d’irradiation qui sont a` l’origine du choix des aciers ferritiques.
Nous ne traitons cependant pas des dommages d’irradiation plus avant
dans ce manuscrit.
Le vieillissement thermique
Les mate´riaux utilise´s ne sont pas toujours a` l’e´quilibre thermodyna-
mique. Ce peut eˆtre volontaire du fait de proprie´te´s d’inte´reˆt technologique
de phases me´tastables ou involontaire si le diagramme de phases n’est pas
exactement connu ou si le proce´de´ de fabrication est mal maıˆtrise´. L’expo-
sition de ces mate´riaux pendant 40 a` 60 ans a` des tempe´ratures de fonc-
tionnement de l’ordre de quelque centaines de Kelvin peut alors induire
des transformations de phases susceptibles d’alte´rer les proprie´te´s de ces
mate´riaux.
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Les dommages d’irradiation
Les re´actions de fission ou de fusion nucle´aire ayant lieu dans le
re´acteur produisent des neutrons dont l’e´nergie cine´tique est parfois suffi-
sante pour cre´er des de´fauts dans les mate´riaux [3]. Apre`s 40 ans de fonc-
tionnement, les mate´riaux du cœur des re´acteurs nucle´aires du futur au-
ront e´te´ expose´s a` des fluences de l’ordre de 1022 a` 1023 neutrons par cm2.
Il est ainsi envisage´ que les collisions balistiques induise un nombre de
de´placement par atome (dpa) supe´rieur a` 100 durant sa vie.
Un des verrous technologiques cle´s des re´acteurs du futur re´side en
conse´quence dans le de´veloppement de mate´riaux re´sistants aux dom-
mages d’irradiation, c’est-a`-dire e´liminant rapidement les de´fauts cre´e´s par
ces dommages [4, 1].
1.2.2 Les aciers ferritiques
Les aciers ferritiques, potentiellement renforce´s par dispersion
d’oxydes, remplissent une grande partie du cahier des charges pre´sente´
ci-dessus. Ces aciers, a` base de ferrite (fer cubique centre´ ou fer–α)
contiennent un grand nombre d’additifs (Cr, W, Mo, C, N, P, Si . . . ).
En particulier, une teneur en chrome de 11 a` 13 % leur confe`rent une
tre`s bonne re´sistance a` la corrosion. Dans les re´acteurs nucle´aires ac-
tuels, la composition est actuellement limite´e a` 9 % de chrome a` cause
d’une perte drastique des proprie´te´s me´caniques au-dessus de 10 %. Une
meilleure connaissance des phe´nome`nes induisant la perte des proprie´te´s
me´caniques permettrait d’envisager d’augmenter la teneur en chrome
[4, 1].
Ces aciers sont des candidats se´rieux comme mate´riaux de structure
pour les re´acteurs refroidis au sodium ou au plomb, pour les chaudie`res
sous pression des re´acteurs a` gaz et pour les mate´riaux de cœur des
re´acteurs a` fusion [4, 5, 6]. Ils permettent des tempe´ratures de fonc-
tionnement e´leve´es (< 875 K) qui ame´liorent les rendements. Comme le
montre la figure 1.1, les aciers ferritiques ont l’avantage par rapport aux
auste´nitiques et aux alliages base nickel de pre´senter un faible gonflement
induit par irradiation. En effet, le gonflement des mate´riaux auste´nitiques
croıˆt tre`s rapidement apre`s un temps d’incubation, ce qui n’est pas le cas
des ferritiques-martensitiques, meˆme a` fortes doses (> 150 dpa). Cette
figure illustre e´galement qu’il est ne´cessaire d’e´tudier tre`s pre´cise´ment
(temps longs, fortes doses) les candidats car des effets de seuil en temps
ou dose, par exemple, peuvent apparaıˆtre.
Les observations sur les mate´riaux industriels permettent de construire
une base de donne´es expe´rimentale et d’en de´gager des tendances. On
peut alors affiner le choix des mate´riaux a` e´tudier. Notre e´tude se si-
tue dans le cadre d’une recherche de base sur ces aciers ferritiques. Il
s’agit de comprendre, brique apre`s brique, les phe´nome`nes physiques qui
sous-tendent les proprie´te´s de mate´riaux complexes. C’est la raison pour
laquelle nous approximons les alliages ferritiques par un alliage binaire
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Figure 1.1 – Gonflement des aciers auste´nitiques et ferritiques-martensitiques en fonction
de la dose a` diffe´rentes tempe´ratures entre 675 et 825 K. Publie´ par Yvon et Carre´ [4].
fer–chrome. Ceci permet d’e´tudier a` l’e´chelle atomique les principales ca-
racte´ristiques e´lectroniques, magne´tiques, structurelles et e´nerge´tiques des
aciers ferritiques, inde´pendamment des effets d’impurete´s.
1.3 L’alliage binaire fer–chrome, mode`le des aciers
ferritiques
Les premie`res e´tudes sur cet alliage correspondaient a` une volonte´ de
comprendre la fragilisation observe´e a` basse tempe´rature. C’est donc ce
phe´nome`ne que nous de´crivons en premier. Nous discutons ensuite du
diagramme de phases du syste`me, avec une attention particulie`re aux
limites de solubilite´ des solutions solides et des effets d’ordre a` courte
distance. C’est sur le magne´tisme que nous portons ensuite notre atten-
tion, aux e´chelles macroscopiques et atomiques. On termine par l’effet
des surfaces sur ces proprie´te´s et sur l’introduction succincte des mode`les
e´nerge´tiques propose´s pour l’alliage et ses surfaces.
1.3.1 La fragilisation des aciers ferritiques a` basse tempe´rature
La perte des proprie´te´s me´caniques des aciers ferritiques au court du
vieillissement thermique a` basse tempe´rature a entraıˆne´ le besoin d’e´tudier
ces mate´riaux. De`s les anne´es 1930, Becket observe une augmentation de
la durete´ et une diminution de la ductilite´ des aciers ferritiques a` 15 % de
chrome entre 640 et 813 °C [7]. Il nomme ce phe´nome`ne  885 °F embrittle-
ment  en anglais, soit litte´ralement  la fragilisation a` 750 K . Il montre
ainsi que cette proprie´te´ ge´ne´rale des aciers est de´ja` pre´sente dans l’alliage
binaire. Il est le pre´curseur d’une longue se´rie d’e´tudes sur le syste`me
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binaire Fe–Cr. Trois hypothe`ses sont propose´es pour expliquer la fragilisa-
tion :
– la pre´cipitation de la phase σ fragilisante de´ja` observe´e a` plus haute
tempe´rature [8],
– l’existence dans ce domaine de tempe´rature d’un interme´tallique
Fe3Cr fragilisant [9, 10, 11, 12],
– une transformation de phase durcissante : la de´mixtion α–α′ entre
les solutions solides cubiques centre´es α riche en fer et α′ riche en
chrome.
Fisher et al. [13] valident de`s 1953 cette dernie`re hypothe`se. Il cœxiste, sous
la phase σ, deux phases cubiques centre´es. L’une est riche en fer (solution
solide α) tandis que l’autre est riche en chrome (solution solide α′).
1.3.2 Le diagramme de phases de re´fe´rence
De nombreux diagrammes de phases ont e´te´ propose´s pour le syste`me
binaire fer–chrome. Nous reproduisons sur la figure 1.2 le diagramme de
phases publie´ par Andersson et Sundman en 1987.
Figure 1.2 – Diagramme de phases du syste`me binaire fer–chrome publie´ par Andersson
et Sundman en 1987 [14]. La tempe´rature critique Tc est indique´e en tirets pointille´s.
Le diagramme de phases d’e´quilibre du syste`me fer–chrome comporte
cinq phases. La phase α est la solution solide riche en fer. La phase α′ est la
solution solide riche en chrome. Ces deux solutions solides ont un re´seau
cubique centre´.
La phase γ est allotrope de la phase α. Il s’agit d’une solution solide de
chrome dans le fer, mais de re´seau cubique a` faces centre´es. La transforma-
tion α–γ, qui a lieu a` 1185 K, est lie´e aux moments magne´tiques atomiques
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des atomes de fer. La mode´lisation de cette transformation reste un chal-
lenge [15, 16].
Le compose´ interme´tallique σ est une phase complexe, de groupe
d’espace P42/mnm contenant 30 atomes par maille e´le´mentaire. C’est une
phase fragilisante qui se forme tre`s lentement, ce qui la rend technologi-
quement importante a` e´viter. Joubert a publie´ une revue sur la phase σ tre`s
re´cemment [17]. Dans l’alliage Fe–Cr, la phase σ existe entre la tempe´rature
eutectoı¨de d’environ 773–783 K et la tempe´rature critique de 1093 K.
La phase liquide apparaıˆt de`s 1800 K.
1.3.3 La lacune de miscibilite´ α–α′
C’est a` la lacune de miscibilite´ α–α′ que l’on s’inte´resse dans ce travail
pour les raisons e´voque´es ci-dessus. De plus, la position de la limite de
solubilite´ a un effet important sur les cine´tiques de de´composition car elle
controˆle la force motrice de la pre´cipitation. Bonny et al. puis Xiong et al.
ont publie´ tre`s re´cemment une revue de´taille´e compilant tous les re´sultats
expe´rimentaux sur la lacune de miscibilite´ α–α′ [18, 19]. On reproduit la
compilation de Xiong et al. sur la figure 1.3. On peut y lire les limites
de solubilite´ observe´es expe´rimentalement [20, 21, 22, 23, 24, 25], et les
comparer aux limites de solubilite´ propose´es par Andersson et Sundman
[14] (dont on a de´duit la figure 1.2) et par Xiong et al. [19].
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Figure 1.3 – Compilation des limites de solubilite´ expe´rimentales de Williams [20], Imai
et al. [21], Vilar and Cizeron [22], Kuwano [23], Miller et al. [24], et Dubiel et Inden
[25]. Ces observations sont compare´es aux limites de solubilite´ propose´es par Andersson
et Sundman dont on a extrait la figure 1.2 et par Xiong et al. [19]. Publie´ par Xiong et al.
[19].
Les limites de solubilite´ stables et me´tastables a` haute tempe´rature
sont de´termine´es par des mesures chimiques, me´caniques et de diffusion
de neutrons [26, 20, 27]. La transition entre les re´gimes de nucle´ation–
germination–croissance et de de´composition spinodale est continue, mais
certains auteurs de´terminent les limites spinodales. Marcinkowski [27] et
Chandra et al. [28] montrent par exemple qu’a` 475 °C entre 12 et 30 % Cr, la
de´composition α–α′ se fait via nucle´ation et croissance de pre´cipite´s, puis
via de´composition spinodale [29].
La cine´tique de formation de la phase σ est plus lente que la cine´tique
de formation du domaine biphase´ me´tastable α− α’. On peut de´terminer
la tempe´rature critique de la lacune de miscibilite´. Celle-ci se situe entre
900 et 970 K pour une concentration en Cr de 40 a` 45 %. Les limites de
solubilite´ ne sont donc pas syme´triques par rapport a` 50 % Cr.
Le diagramme de phases n’est pas ou peu connu en-dessous de
700 K environ, car les transformations de phases demandent alors plu-
sieurs anne´es pour se terminer. Ces dure´es sont difficilement accessibles
a` l’expe´rimentateur. Les limites de solubilite´ sont parfois extrapole´es
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des hautes tempe´ratures vers les basses tempe´ratures. Il n’y a alors au-
cune prise en compte des phe´nome`nes ayant lieu uniquement a` basse
tempe´rature comme les interactions magne´tiques. C’est la raison pour
laquelle il est utile d’observer le vieillissement sous irradiation, cette
dernie`re acce´le´rant la diffusion en premie`re approximation. Bonny et
al. proposent ainsi une revue des re´sultats expe´rimentaux sous irradia-
tion [18]. Cependant, l’irradiation neutronique n’est pas un phe´nome`ne
line´aire. Comme on peut l’observer sur la figure 1.1, des effets de seuil
peuvent apparaıˆtre. Les dommages balistiques participent au re-me´lange
des pre´cipite´s, en plus de cre´er des de´fauts qui acce´le`rent le vieillissement.
Il est donc difficile de de´duire des limites de solubilite´ a` basse tempe´rature
d’expe´riences d’irradiation neutronique.
Les basses tempe´ratures ne sont pas les seules difficulte´s singulie`res
de ce syste`me. Aux tempe´ratures hautes, ou` l’alliage est paramagne´tique,
Fultz et al. [30] e´tudient les modes de vibration des e´le´ments purs et de
trois alliages de compositions interme´diaires par diffusion ine´lastique de
neutrons. Ils montrent qu’a` 70 % de Cr l’entropie de vibration de l’alliage
est tre`s importante. Elle e´quivaut a` pre`s d’un tiers de l’entropie de me´lange
maximum a` haute tempe´rature. L’entropie de vibration qu’ils proposent
est asyme´trique. Elle est relativement constante quand la concentration en
chrome augmente, puis varie rapidement dans la solution solide α′ riche
en chrome.
1.3.4 L’ordre a` courte distance
L’existence d’un ordre a` courte distance (SRO) (de´fini dans l’annexe A)
dans la solution solide α de l’alliage Fe–Cr a e´te´ observe´e pour la premie`re
fois par Vintaykin et Loshmanov par diffusion de neutrons [31]. En 1983,
par la me´thode de perturbation ge´ne´ralise´e aux alliages magne´tiques, Hen-
nion [32] de´duit des potentiels d’interaction de paires aux premiers voisins
fortement de´pendants de la concentration d’impurete´. A` 0 K, le potentiel
de paire he´te´ro-atomique serait ne´gatif en dessous de 25 % Cr, puis positif
au-dela`. L’alliage passerait alors d’une tendance a` l’ordre a` une tendance
a` la de´mixtion avec l’augmentation de la concentration [33, 34, 35].
Ces pre´dictions sont confirme´es qualitativement par des observations
de Mirebeau et al. [36] par mesures de re´sistivite´ et de diffusion diffuse de
neutrons. Ces auteurs ajustent la section efficace d’absorption neutronique
sur les parame`tres d’ordre des quatre premie`res sphe`res de coordination
[37] (de´fini en annexe A) en fonction de la concentration en chrome, en fai-
sant l’hypothe`se d’une contribution e´gale des premiers et deuxie`mes voi-
sins. Ils de´duisent ensuite des potentiels de paires a` partir des parame`tres
d’ordre. On repre´sente sur la figure 1.4 le parame`tre d’ordre α1,2 de´fini
en annexe A ainsi que les potentiels de paires de´duits. Ces derniers sont
compare´s en insert de la figure 1.4 aux potentiels de paires propose´s par
Hennion.
Le parame`tre d’ordre α1,2 change de signe aux alentours de 10 % Cr
a` 703 K. Il y a effectivement une tendance a` l’ordre puis a` la de´mixtion
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Figure 1.4 – Variation du parame`tre d’ordre a` courte distance de Warren-Cowley aux
premiers et seconds voisins α1,2 de´fini en annexe A et du potentiel de paire V1,2 en meV en
fonction de la concentration en chrome C a` 703 K. Les triangles et les ronds correspondent
au parame`tre d’ordre calcule´ selon deux hypothe`ses de calcul. Dans l’insert, le potentiel
de paire propose´ par Hennion [32] en pointille´s est compare´ a` celui de´duit par Mirebeau
et al. en traits pleins. Publie´ par Mirebeau et al. [36].
dans l’alliage fer–chrome a` cette tempe´rature correspondant a` 70 % de la
tempe´rature critique.
1.3.5 Le magne´tisme
Nous discutons du magne´tisme des e´le´ments purs en de´tail dans le
chapitre ab initio. De`s le de´veloppement de la the´orie des bandes rigides,
Slater et Pauling [38, 39] expriment une relation tre`s simple entre le nombre
d’e´lectrons d par atome de l’alliage binaire et le moment magne´tique ato-
mique moyen 〈M〉. Applique´e a` l’alliage FexFe CrxCr , cette relation conduit
a` une de´pendance line´aire entre 〈M〉 et la concentration en chrome xCr :
〈M〉 = (2.2− 2.6xCr) µB (1.1)
ou` µB est le magne´ton de Bohr. Nous repre´sentons l’e´volution du moment
magne´tique moyen de l’alliage en fonction de la concentration en chrome
selon la relation 1.1 sur la figure 1.5.
Les e´le´ments Cr et Fe ont des nume´ros atomiques tre`s proches (24 et
26). Les figures de diffractions X et e´lectronique sont en conse´quence tre`s
peu contraste´es, au contraire des figures de diffraction de neutrons. Cette
dernie`re me´thode expe´rimentale devient alors la re´fe´rence pour l’e´tude
des alliages fer–chrome de`s les anne´es 1950 [41, 40, 45, 46]. De plus, les
neutrons sont des fermions : ils portent un moment magne´tique. Leur dif-
fusion posse`de donc une susceptibilite´ magne´tique inte´ressante pour notre
alliage de deux e´le´ments magne´tiques. Les mesures de diffusion de neu-
trons de Shull, Fallot, Aldred et al. [40, 42, 43], que nous reportons sur
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Figure 1.5 – Variation du moment magne´tique moyen avec la concentration de l’alliage
selon la relation 1.1 de SlaEter-Pauling en traits pointille´s, et comparaison avec les me-
sures expe´rimentales de Shull et Wilkinson [40] (ronds noirs), Shull et Wilkinson [41]
(carre´s rouges), Fallot [42] (losanges bleu), Aldred [43] (triangles violets) et Shull [44]
(triangles verts).
la figure 1.5, confirment la relation de Slater-Pauling. Dans une deuxie`me
e´tude, Aldred et al. [47] montrent cependant de le´ge`res de´viations a` la re-
lation 1.1 de Slater-Pauling par diffusion diffuse de neutrons aux grandes
longueurs d’ondes. Cette de´viation est le signe du lien tre`s complexe entre
les moments magne´tiques de chacun des atomes de l’alliage et leur envi-
ronnement chimique local.
Ces mesures, associe´es a` des mesures de magne´tisme global, per-
mettent de tracer le diagramme de phases magne´tiques du syste`me riche
en Cr qu’on repre´sente sur la figure 1.6 d’apre`s une revue des mesures
expe´rimentales par Tsunoda [48].
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Figure 1.6 – Diagramme de phases magne´tiques dans le domaine riche en Cr de´termine´
par une revue critique des re´sultats expe´rimentaux publie´ par Tsunoda [48]. La
tempe´rature de Curie du fer est de 1043 K. Pour le de´tail expe´rimental, se re´fe´rer a` la
publication originale.
La tempe´rature de Ne´el est de 311 K pour le chrome pur. Au-dela`, le
Cr devient paramagne´tique. Pour des teneurs en fer faibles, infe´rieures a`
1.5 %, l’alliage Fe-Cr pre´sente une onde de spin incommensurable trans-
versale (T-SDW) ou longitudinale (L-SDW). Au-dela`, l’alliage est antiferro-
magne´tique (AF) de pe´riode a le parame`tre de la maille cubique centre´e.
On discute plus pre´cise´ment des ondes de spin dans le chapitre 2.
Pour toutes les concentrations e´tudie´es, le moment magne´tique ato-
mique des Cr est anti-aligne´ a` ceux des Fe [40, 42, 43]. En particulier,
cette observation est ve´rifie´e dans les alliages ne contenant que 1 a` 2 % Cr
par Collins et Low [49]. Dans ces alliages, le moment magne´tique du fer
est augmente´ sur plusieurs sphe`res de coordination autour de l’impurete´
(plus de 10 A˚). Cependant, Collins et Low montrent que la porte´e est en-
core supe´rieure dans les alliages plus riches en chrome.
1.3.6 Mesures thermodynamiques et estimations du diagramme
de phases a` basse tempe´rature
Les premie`res mesures thermodynamiques datent de la fin des anne´es
50 [50, 51]. De`s les anne´es 60, des mesures d’enthalpie de me´lange de
l’alliage sont re´alise´es entre 10 et 90 % Cr entre 1190 et 1570 K [52, 53].
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Elles sont positives sur tout le domaine de concentration, comme dans
une classique solution re´gulie`re. Ces mesures, comple´te´es par des mesures
de pression de vapeur de Cr et de coefficients d’activite´, sont utilise´es
par Kubaschewski, Heymer et Chart [54, 55] pour proposer une premie`re
pre´diction du diagramme de phases de l’alliage. La tempe´rature critique
de la lacune de miscibilite´ est raffine´e [56, 57]. Jusqu’ici, toutes les mesures
thermodynamiques, re´alise´es a` hautes tempe´ratures, sont en accord relatif
avec le mode`le classique de solution re´gulie`re. Cependant, en 1953, Masu-
moto et al. [10] montrent que la chaleur spe´cifique de l’alliage de´pend de la
concentration, ce qui est en de´saccord avec le mode`le de solution re´gulie`re.
En particulier, un alliage a` moins de 24 % Cr montre un comportement
spe´cifique qu’ils attribuent a` une transformation lie´e au magne´tisme. La
tempe´rature critique de re´fe´rence est mesure´e par Kuwano et Hamaguchi
[58] par spectroscopie Mo¨ssbauer a` 950 K.
Bonny et al. [18] puis Xiong et al. compilent les re´sultats expe´rimentaux
les plus re´cents et proposent de nouvelles limites de solubilite´ qui re-
mettent en cause les extrapolation a` partir des hautes tempe´ratures. On
repre´sente la compilation de Xiong et al. sur la figure 1.7. L’e´valuation de
Bonny et al. est indique´e en tirets mauves.
Figure 1.7 – Comparaison des limites de solubilite´ α–α′ expe´rimentales, calcule´es par
Andersson et Sundman [14] et estime´es par Bonny et al. [18] et Xiong et al. [19]. Pu-
blie´ par Xiong et al. [19]. Se re´fe´rer a` l’article de Xiong et al. pour le de´tail des points
expe´rimentaux.
Bonny et al. et Xiong et al., malgre´ des interpre´tations expe´rimentales
parfois divergentes, proposent des limites de solubilite´ tre`s similaires. Les
limites de solubilite´ de Andersson et Sundman faisant jusqu’ici re´fe´rence
tendent vers ze´ro a` tempe´rature nulle. Au contraire, Bonny et al. et Xiong et
al. proposent une solubilite´ assez large de Cr dans Fe a` basse tempe´rature,
de l’ordre de quelques pourcents atomiques. Alors que Xiong et al. pro-
posent un domaine de limites possibles, Bonny et al. proposent une so-
lubilite´ limite´e de Cr dans Fe de 8pc Cr a` 0 K. Ces hypothe`ses, qui ne
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font pas encore consensus [19], relancent le de´veloppement de mode`les de
cohe´sion qui permettraient de calculer (et non plus extrapoler) les limites
de solubilite´ a` basse tempe´rature.
1.3.7 Les mode`les e´nerge´tiques
D’excellentes revues ont e´te´ publie´es tre`s re´cemment par Bonny, Ma-
lerba ou Xiong et al. sur les mode`les e´nerge´tiques pour les calculs thermo-
dynamiques sur le syste`me fer–chrome [59, 60, 61, 62, 63, 19].
De nombreux mode`les classiques ont tente´ de reproduire les proprie´te´s
de l’alliage Fe–Cr ferritique : ajustement sur la solution re´gulie`re par
Williams [26, 20], ajustements CALPHAD ou encore de´veloppements en
amas par Lavrentiev et al. [64, 65]. Ces mode`les classiques sont mis en
de´faut par les calculs ab initio qui montrent que le moment magne´tique
des atomes de Cr de´pend de la composition chimique locale, induisant des
proprie´te´s de me´lange singulie`res [66, 67, 68, 69]. De nouveaux mode`les
physiques ont ainsi e´te´ de´veloppe´s pour reproduire ces proprie´te´s en
e´tendant les mode`les d’Ising [70, 71, 72] ou les de´veloppements en amas
[73, 16, 74] a` un nouveau degre´ de liberte´ : le moment magne´tique ato-
mique. Ces mode`les sont discute´s en de´tail dans le chapitre 3 de´die´ a`
la thermodynamique du syste`me, dans une section introductive a` notre
mode`le.
Le traitement explicite de la de´pendance du moment magne´tique des
atomes de Cr en la composition chimique locale est une premie`re difficulte´
nume´rique. L’autre difficulte´ concerne la prise en compte de l’entropie
non-configurationnelle. La mode´lisation de ce syste`me est une entreprise
difficile mais une large communaute´ y travaille conjointement.
1.4 Les surfaces libres de l’alliage
Les surfaces libres des alliages ferritiques industriels ont e´te´ large-
ment e´tudie´es a` l’e´chelle macroscopique du fait de leur importance tech-
nologique due a` leur re´sistance a` la corrosion pour un couˆt faible. Leur
re´activite´ a` l’oxyge`ne de l’environnement rend les e´tudes expe´rimentales
sur les surfaces libres difficiles car elles ne´cessitent un ultra-vide. De
plus, leur magne´tisme rend les observations au microscope en transmis-
sion e´galement difficiles. Les e´tudes atomistiques des surfaces libres des
e´le´ments Fe et Cr purs et de l’alliage mode`le Fe–Cr sont donc plus rares.
Lien avec l’oxydation
De fac¸on tre`s ge´ne´rale, c’est la formation d’une couche d’oxyde de
chrome Cr2O3 tre`s stable, qui empeˆche la diffusion de l’oxyge`ne de la
surface vers le volume, qui rend les aciers a` plus de 7–9 % Cr passifs face a`
la corrosion.
L’oxydation est un phe´nome`ne de nature principalement
e´lectrochimique, lie´ au potentiel de la surface. Dans cette e´tude, nous
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ne tenons pas compte de ces phe´nome`nes. Il ne s’agit donc pas ici de
mode´liser l’oxydation des mate´riaux. Pour une revue de´taille´e de l’oxyda-
tion des mate´riaux de transition et sur les phe´nome`nes de corrosion, on
peut se re´fe´rer a` l’ouvrage ge´ne´raliste de Landolt [75]. On peut tout de
meˆme espe´rer qu’une meilleure compre´hension des proprie´te´s thermody-
namiques de l’alliage Fe–Cr sera utile pour comprendre leur oxydation.
Magne´tisme, surfaces libres et mode`les e´nerge´tiques
Qualitativement, l’effet du magne´tisme sur les surfaces libres de
me´taux de transition a e´te´ largement e´tudie´ [76]. Les atomes en surface
ont une coordinence plus faible qu’en volume. Leur bande e´lectronique d
est plus e´troite, ce qui a pour effet d’augmenter leur moment magne´tique
selon le crite`re de Stoner [77].
De tous les mode`les introduits dans la sous-section ??, aucun ne permet
de construire le diagramme de phases complet du syste`me fer–chrome
tout en reproduisant la de´pendance en environnement chimique local du
moment magne´tique local. Ackland et Ropo et al. [71, 78] ont propose´ les
premiers mode`les permettant de pre´dire la concentration surfacique de
l’alliage en fonction de la concentration volumique. Cependant, aucun de
ces deux mode`les ne reproduit de fac¸on satisfaisante l’effet des surfaces sur
les proprie´te´s magne´tiques et e´nerge´tiques. Nous les discutons en de´tail
dans le chapitre 4.
1.5 Conclusion
Les aciers ferritiques sont des candidats se´rieux comme mate´riaux de
structure pour les centrales nucle´aires du futur. C’est le syste`me binaire
fer–chrome qui est le mode`le d’e´tude de ces mate´riaux. Son diagramme
de phases montre aux tempe´ratures d’inte´reˆt pour le nucle´aire une co-
existence entre les solutions solides α riche en fer et α′ riche en chrome.
Les limites de solubilite´ de ces solutions solides expe´rimente´es seule-
ment aux tempe´rature e´leve´es restent mal-connues a` basse tempe´rature.
A` haute tempe´rature, l’entropie de vibration au moins est tre`s impor-
tante. A` des tempe´ratures plus basses, l’existence d’une transition entre
une tendance a` l’ordre et une tendance a` la de´mixtion aux alentours de
10 % en chrome pourrait indiquer des limites de solubilite´ inattendues.
Cela semble confirme´ par des calculs ab initio re´cents qui montrent que le
moment magne´tique atomique des atomes de chrome est particulie`rement
sensible a` son environnement chimique local. Cela rend le me´lange a` basse
tempe´rature complexe, et les conse´quences sur les limites de solubilite´ res-
tent hypothe´tiques. Il semblerait que la solubilite´ du chrome dans le fer-α
soit supe´rieure a` la limite extrapole´e depuis les hautes tempe´ratures.
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1.6 Notre contribution
Cette me´connaissance des limites de solubilite´ a` basse tempe´rature ex-
plique pourquoi de nombreux mode`les e´nerge´tiques ont e´te´ de´veloppe´s
ces dernie`res anne´es. Il s’agit de de´velopper un mode`le e´nerge´tique qui
puisse eˆtre utilise´ pour le calcul de proprie´te´s en tempe´rature par des
me´thodes statistiques (simulations Monte Carlo, champs moyens ...). La
physique de ces mate´riaux est de plus largement modifie´e en pre´sence de
surfaces qui sont le lieu des phe´nome`nes de corrosion. Jusqu’a` aujour’hui,
aucun mode`le pre´sente´ n’est satifaisant a` la fois en volume et en surface.
C’est ce dernier point qui a motive´ notre e´tude. Comment construire
un mode`le e´nerge´tique qui se re´ve`le juste a` basse tempe´rature malgre´ le
peu d’indices expe´rimentaux, tout en restant valide a` haute tempe´rature ?
Comment tenir compte de la pre´sence des surfaces ? Peut-on pre´voir la
se´gre´gation de l’un des e´le´ments en surface ?
Pour tenter de re´pondre a` ces questions, nous avons choisi de
comple´ter les connaissances des proprie´te´s e´nerge´tiques, magne´tiques et
structurales de l’alliage binaire fer-chrome cubique centre´ a` tre`s basse
tempe´rature par des calculs ab initio. Nous utilisons dans un deuxie`me
temps ces proprie´te´s pour la construction d’un mode`le e´nerge´tique dont
nous extrayons les limites de solubilite´ a` toutes tempe´ratures par diffe´rents
traitements statistiques. Enfin, en lien avec les phe´nome`nes de corrosion,
nous apportons des e´le´ments quant a` la se´gre´gation du chrome dans le fer
en pre´sence de surfaces :
1. On comple`te nos connaissances de l’alliage a` tre`s basse tempe´rature
par des calculs ab initio ;
2. On utilise ces re´sultats ainsi que ceux de la litte´rature pour construire
un mode`le e´nerge´tique ;
3. Par un traitement statistique de champ moyen et des simulations
Monte Carlo, on de´duit les limites de solubilite´ ;
4. On de´veloppe le mode`le pour qu’il tienne compte des surfaces dont
on mode´lise l’enrichissement en l’un des e´le´ments par un traitement
de champ moyen sur site.

2Calculs DFT et proprie´te´se´nerge´tiques
Le syste`me fer-chrome reste mal-connu a` basse tempe´rature. Enparticulier, les surfaces de l’alliage sont tre`s difficiles a` observer
expe´rimentalement.
C’est la raison pour laquelle nous commenc¸ons cette e´tude par la
construction d’une base de donne´es ab initio des proprie´te´s e´nerge´tiques,
e´lectroniques, magne´tiques et structurales de l’alliage a` 0 K a` l’e´chelle ato-
mique.
Dans un premier temps, nous introduisons la the´orie de la fonction-
nelle de la densite´ e´lectronique que nous avons mise en œuvre. Dans ce
travail, nous avons utilise´ deux codes de calculs DFT pour e´valuer les
approximations des fonctionnelles d’e´change et corre´lation, des pseudo-
potentiels et des bases.
Ensuite, nous pre´sentons nos re´sultats a` 0 K a` partir d’une e´tude
des e´le´ments purs pour valider notre me´thodologie. Nous e´tudions dans
un deuxie`me temps les proprie´te´s de me´lange des deux e´le´ments dans
l’ensemble du domaine de concentration en commenc¸ant par l’introduc-
tion d’impurete´s puis en e´tendant la concentration en e´le´ments substi-
tutionnels. Nous de´taillons l’effet de l’e´volution de la concentration en
chrome sur les proprie´te´s structurales (parame`tre de maille, dilatations
ou compressions locales), e´nerge´tiques (e´nergies de mise en solution et de
me´lange) et magne´tiques (moment magne´tique atomique local et moyen)
de l’alliage, en lien avec sa structure e´lectronique.
Dans une dernie`re section, nous conservons la de´marche de´crite
pre´ce´demment pour l’e´tude des surfaces libres de l’alliage, que nous com-
parons a` la litte´rature. Nous discutons de l’effet des surfaces sur la struc-
ture e´lectronique de chacun des e´le´ments, puis e´tudions la se´gre´gation de
Cr dans Fe a` diffe´rentes concentrations volumiques et surfaciques.
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2.1 Description succincte de la the´orie de la
fonctionnelle de la densite´ mise en œuvre
Dans la premie`re partie de notre travail, nous utilisons la the´orie de la
fonctionnelle de la densite´ e´lectronique ( density functionnal theory  ou
DFT en anglais) comme un outil pour le calcul de proprie´te´s a` l’e´chelle
atomique du syste`me fer-chrome. Dans ce sous-chapitre, nous rappelons
succinctement les fondements de cette the´orie, ses approximations et ses
limites.
La re´solution des e´quations issues de la DFT ne´cessite des hypothe`ses
physiques et des approximations que nous rappelons. Nous comparons
alors les deux codes de calcul que nous utilisons en mettant en lumie`re les
approximations diffe´rentes imple´mente´es dans chacun de ces codes.
Pour en savoir plus sur la DFT et ses imple´mentations, nous recom-
mandons le livre de revue de Martin [79] et les ouvrages particulie`rement
pe´dagogiques de Springborg [80] et Koch [81].
2.1.1 La densite´ e´lectronique comme unique variable : le
the´ore`me de Hohenberg et Kohn
L’objet de la DFT est de remplacer le proble`me insoluble des interac-
tions a` N corps (ici des e´lectrons) par un proble`me a` une unique variable
d’inte´gration : la densite´ e´lectronique n (r) [82, 83]. En 1964, Hohenberg
et Kohn e´tablissent [84] ad absurdo que toutes les proprie´te´s a` l’e´tat fon-
damental (souvent appele´es  observables ) d’un syste`me a` N e´lectrons
en interaction soumis a` un potentiel exte´rieur vext (r) sont des fonction-
nelles de la densite´ e´lectronique de l’e´tat fondamental n0 (r). Connaissant
n0 (r), toutes les proprie´te´s de l’e´tat fondamental sont de´termine´es. Ainsi,
en vertu du principe variationnel, l’e´nergie totale de l’e´tat fondamental
d’un syste`me a` N e´lectrons en interaction dans un potentiel exte´rieur peut
eˆtre obtenue par minimisation de l’e´nergie de Hohenberg et Kohn, EHK [n].
Nos syste`mes sont compose´s de noyaux et d’e´lectrons. L’e´nergie to-
tale du syste`me {e´lectrons + noyaux} est donc la somme de EHK (due
aux e´lectrons uniquement) et de l’e´nergie coulombienne classique entre
e´lectrons et noyaux Ee´−N et entre noyaux EN−N .
Etot = EHK + Ee´−N + EN−N (2.1)
Dans l’approximation adiabatique, les noyaux sont des charges fixes.
Ee´−N et EN−N ont donc la forme classique d’une e´nergie d’interaction
e´lectrostatique. L’e´nergie de Hohenberg et Kohn EHK s’exprime :
EHK [n] = EH [n] + Eext [n] + T [n] + Exc [n] (2.2)
ou` l’e´nergie de Hartree EH [n] est la part e´lectrostatique (non-quantique)






n (r) n (r′)
|r− r′| . (2.3)
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Eext [n] est l’e´nergie coulombienne (non-quantique) d’interaction des
e´lectrons avec un potentiel e´lectrostatique exte´rieur vext :
Eext =
ˆ
drn (r) vext (r)
Exc [n] est l’e´nergie d’e´change et corre´lation, part non-e´lectrostatique de
l’e´nergie totale due aux interactions entre e´lectrons, et T [n] est l’e´nergie
cine´tique des e´lectrons. Nous savons ad absurdo que T [n] et Exc [n] existent,
sans avoir de forme analytique. Ce proble`me est l’objet de l’ansatz de Kohn
et Sham.
2.1.2 L’ansatz de Kohn-Sham
Kohn et Sham utilisent le the´ore`me de Fermi sur le gaz d’e´lectrons
libres pour minimiser la partie inconnue de EHK [85]. Ils dissocient
l’e´nergie cine´tique T des e´lectrons en interaction en :
– une partie correspondant a` l’e´nergie cine´tique d’un gaz d’e´lectrons
libres soumis a` un potentiel. Ce potentiel, dit de Kohn et Sham, vKS,
est choisi de sorte que les e´lectrons libres aient la meˆme densite´ a`
l’e´tat fondamental que les e´lectrons en interaction.
– le reste, correspondant a` la partie corre´lation de l’e´nergie cine´tique.
Cette dernie`re partie est dans la suite des e´critures inte´gre´e a` Exc.
Cet ansatz est un jeu de re´e´criture du proble`me. La nouvelle expression
de l’e´nergie d’e´change et corre´lation Exc doit eˆtre approxime´e : c’est le roˆle
des fonctionnelles d’e´change et corre´lation.
2.1.3 Les fonctionnelles d’e´change et corre´lation
De l’e´nergie totale, seule l’e´nergie d’e´change et corre´lation Exc n’est pas
pre´cise´ment de´finie et doit eˆtre approxime´e. Kohn et Sham [85] proposent
a` cette fin l’approximation de la densite´ locale ( Local Density Approxi-
mation , la LDA).
L’approximation de la densite´ locale
Kohn et Sham re´e´crivent l’e´nergie d’e´change et corre´lation comme
l’inte´grale d’une densite´ d’e´nergie d’e´change et corre´lation exc [n]
Exc [n] =
ˆ
drn (r) exc [n] (r) (2.4)
en faisant l’hypothe`se qu’en chaque point de l’espace r, la densite´
d’e´nergie d’e´change et corre´lation exc [n] (r) est la meˆme que celle d’un
gaz d’e´lectrons homoge`ne de meˆme densite´ n (r). La densite´ d’e´nergie
d’e´change et corre´lation exc d’un gaz d’e´lectrons homoge`ne a e´te´ es-
time´e par simulations Monte Carlo quantiques a` haute et basse densite´
e´lectronique [86, 87]. L’interpolation analytique entre ces deux limites est
l’expression de la densite´ d’e´nergie d’e´change et corre´lation exc comme
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fonction de la densite´ e´lectronique n. Le choix de la fonction d’interpola-
tion est un parame`tre des calculs LDA.
Au dela` de la LDA : la GGA et les de´veloppements en gradients
La LDA peut se re´ve´ler impre´cise (voir tableau 2.1). Des
de´veloppements en gradient permettent de mieux tenir compte des
inhomoge´ne´ite´s de la densite´ e´lectronique des syste`mes re´els. Le
de´veloppement en gradient le plus simple de exc est appele´  approxima-
tion des gradients ge´ne´ralise´e  (GGA). exc est alors une fonction de la
densite´ locale n (r) et de son gradient ∇n (r). Contrairement a` la LDA, et
bien que des approches syste´matiques existent [88], plusieurs parame`tres
ajustables sont ne´cessaires au de´veloppement d’une fonctionnelle GGA.
Celle-ci ame´liore cependant souvent la qualite´ des re´sultats par rapport
a` la LDA, meˆme si elle sur-corrige parfois cette dernie`re [79]. Les in-
formations compile´es dans le tableau 2.1, limite´es car tre`s ge´ne´riques,
permettent toutefois de comparer les effets des fonctionnelles d’e´change
et corre´lation LDA et GGA sur les proprie´te´s calcule´es des e´le´ments.
LDA GGA
parame`tre de maille sous-estime surestime
module de compressibilite´ surestime pas de tendance
e´nergie de cohe´sion surestime pas de tendance
e´nergie de formation des lacunes raisonnable parfois impre´cise
Table 2.1 – Comparaison des tendances ge´ne´rales de l’effet des fonctionnelles d’e´change
et corre´lation LDA et GGA sur les proprie´te´s physiques calcule´es dans les me´taux de
transition.
Le tableau 2.1 est indicatif mais trop ge´ne´ral pour justifier le choix
du type de fonctionnelle d’e´change et corre´lation pour l’e´tude d’un
syste`me pre´cis. Nous verrons au paragraphe 2.3.1 que ce choix a des
conse´quences importantes sur les proprie´te´s calcule´es, comme l’e´tat struc-
tural et magne´tique de plus basse e´nergie . . . Le choix de la fonctionnelle
LDA ou GGA se fait donc en fonction du ou des e´le´ments que l’on veut
e´tudier.
Notons qu’il existe des de´veloppements en gradients de plus haut
degre´. Par exemple, la me´ta-GGA de Perdew et al. [89] propose de te-
nir compte du laplacien de la densite´ locale. Plus lourde nume´riquement,
la me´ta-GGA n’ame´liore pas toujours la qualite´ des re´sultats.
Dans cette e´tude, nous utilisons des fonctionnelles d’e´change et
corre´lation LDA et GGA.
La polarisation en spin
Les premiers calculs polarise´s en spin datent des anne´es 1970 [90]. Dans
ces calculs, la variable de densite´ e´lectronique est subdivise´e en deux den-
site´s scalaires (↑ et ↓) dont la somme est la densite´ e´lectronique dont nous
2.1. DESCRIPTION SUCCINCTE DE LA THE´ORIE DE LA
FONCTIONNELLE DE LA DENSITE´ MISE EN ŒUVRE 29
discutions jusqu’alors :
n (r) = n↑ (r) + n↓ (r) (2.5)







= N↑ + N↓ (2.7)
= N (2.8)
ou` N est le nombre total d’e´lectrons du syste`me. N↑ (N↓) est le nombre
total d’e´lectrons de moment ↑ (↓).
Le moment magne´tique M de chaque atome (le spin atomique) est la
diffe´rence entre les deux densite´s e´lectroniques :
M = N↑ − N↓ (2.9)
Dans cette approximation de polarisation en spin scalaire, l’e´nergie












A` la fin des anne´es 1980, la DFT est e´tendue aux syste`mes de spins non-
coline´aires [91] : le moment magne´tique atomique M devient vectoriel.
Dans cette e´tude, nous utilisons :
– la DFT non-polarise´e en spin
– la DFT polarise´e en spin, exclusivement dans l’approximation des
spins coline´aires.
2.1.4 Les codes SIESTA et PWSCF
Deux codes ont e´te´ utilise´s pour cette e´tude : SIESTA (Spanish Initiative
for Electronic Simulations with Thousands of Atoms) [92, 93, 94, 95, 96, 97,
98] et PWSCF (Plane-Wave Self-Consistent Field) [99, 100]. Ces deux codes
utilisent l’approximation des pseudo-potentiels et re´solvent les e´quations
de Kohn et Sham dans des bases diffe´rentes. Le tableau 2.2 compare les
proprie´te´s principales de SIESTA et PWSCF ainsi que leurs avantages et
inconve´nients. Le de´tail de cette comparaison fait l’objet de la suite de
cette section.
2.1.5 Les pseudo-potentiels
Les e´lectrons d’un atome peuvent eˆtre divise´s en deux groupes : les
e´lectrons de cœur et les e´lectrons de valence. Les e´lectrons de cœur sont
les e´lectrons des couches e´lectroniques les plus basses en e´nergie. Tre`s lo-
calise´s, ils sont fortement lie´s au noyau de l’atome. Ils sont en conse´quence
peu affecte´s par l’environnement chimique de l’atome et ne participent
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SIESTA PWSCF
pseudo-potentiels NC PAW / NC / US
base orbitales localise´es ondes planes
re´sultats moins robuste tre`s robuste
calculs en volume tre`s efficace efficace(1)
calculs en surface tre`s efficace moins efficace
Table 2.2 – Comparaison des proprie´te´s principales des codes SIESTA et PWSCF et de
leurs points faibles et forts. Les pseudo-potentiels NC sont a` norme conserve´e quand les
PAW et US sont des Projector Augmented Wave et Ultra-Soft
(1) en fonction des syme´tries.
pas ou peu aux liaisons chimiques ou a` la cohe´sion du solide. Ils sont
par contre responsables de la plus grande partie du couˆt de calcul. Dans
l’approximation des pseudo-potentiels, le potentiel coulombien du noyau
et des e´lectrons de cœur est fixe´ (c’est l’approximation des cœurs gele´s)
et remplace´ par un potentiel effectif qui agit sur les e´lectrons de valence.
La figure 2.1 illustre sche´matiquement l’inte´reˆt de remplacer un potentiel
 tous e´lectrons  par un pseudo-potentiel : les oscillations, couˆteuses en
temps de calcul, sont atte´nue´es. Un pseudo-potentiel qui oscille peu (beau-
coup) est dit doux (dur).
Nous avons utilise´ et compare´ trois types de pseudo-potentiels dans ce
travail.
Figure 2.1 – Comparaison sche´matique d’un potentiel  tous e´lectrons  (trait continu)
avec un pseudo-potentiel (trait pointille´), d’une part, et des fonctions d’ondes correspon-
dantes d’autre part. A` partir du rayon de coupure rc, le potentiel  tous e´lectrons  et le
pseudo-potentiel sont indiscernables. Publie´ par Payne et al. [101].
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Les pseudo-potentiels a` norme conserve´e
L’approche des pseudo-potentiels a` norme conserve´e a e´te´ de´veloppe´e
par Hamann, Schlu¨ter et Chiang [102]. Elle consiste a` construire une
pseudo-fonction d’onde qui re´pond a` une liste de crite`res :
– les e´nergies propres obtenues par un calcul tous-e´lectrons (eTE) et les
pseudo-e´nergies (ePS) sont identiques :
ePS = eTE (2.11)
– les pseudo-fonctions d’onde et les fonctions d’onde tous-e´lectrons
sont identiques au-dela` d’un rayon de cœur rc choisi arbitrairement :
ΦPS (r) = ΦTE (r) ∀r > rc (2.12)
– l’inte´grale de 0 a` rc de la densite´ de probabilite´ de pre´sence associe´e
aux pseudo-fonctions d’onde et a` la fonction d’onde tous e´lectrons
est identique (conservation de la norme) :
ˆ rc
0
∣∣∣ΦPS (r)∣∣∣2 r2dr = ˆ rc
0
∣∣∣ΦTE (r)∣∣∣2 r2dr. (2.13)
Bien que l’imple´mentation de la me´thode PAW soit en cours [103], l’ap-
proche a` norme conserve´e est la seule imple´mente´e dans SIESTA. Il existe
des crite`res normalise´s de validation de ce type de pseudo-potentiels qui
permettent une transfe´rabilite´ satisfaisante [104].
Les pseudo-potentiels ultra-softs
L’objectif des pseudo-potentiels est de cre´er des pseudo-fonctions aussi
douces que possible [105]. Afin de lisser davantage les pseudo-potentiels,
la condition 2.13 de conservation de la norme peut eˆtre relaˆche´e : les
densite´s e´lectroniques sont encore plus douces et un gain substantiel en
temps de calcul est re´alise´. Des proble`mes de transfe´rabilite´ et de charge
e´lectronique totale peuvent re´sulter. Le calcul peut alors converger vers un
mauvais e´tat fondamental [79].
La me´thode PAW
La me´thode  Projector Augmented Wave  (PAW), propose´e par Blo¨chl
en 1994 [106, 107], est une me´thode  tous-e´lectrons  qui s’appuie sur
l’ide´e de base des pseudo-potentiels. Elle consiste a` de´composer la vraie
fonction d’onde Ψ en plusieurs parties. Chaque partie est transforme´e, avec
tous ses nœuds, en une fonction d’onde ΨPAW qui se de´veloppe aise´ment
dans la base choisie.
Dans l’approximation du cœur gele´, et uniquement dans ce cas, une
correspondance exacte peut eˆtre faite entre les pseudo-potentiels ultra-
softs et le formalisme PAW. Proche des calculs tous-e´lectrons, la me´thode
PAW est plus robuste que l’approximation des pseudo-potentiels ultra-
softs ou a` norme conserve´e.
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2.1.6 Les bases
Afin de re´soudre les e´quations de Kohn-Sham a` un e´lectron, les fonc-







Les orbitales |αi〉 de la base peuvent eˆtre localise´es (gaussiennes, orbi-
tales pseudo-atomiques, ...), de´localise´es (ondes planes ou sphe´riques, ...)
ou mixtes.
Les bases localise´es
SIESTA [92, 96, 94, 95, 97, 93, 98] utilise des bases localise´es. Ce sont
des orbitales nume´riques pseudo-atomiques qui s’annulent au-dela` d’un
rayon de coupure R. La fonction d’onde Ψ de i atomes a` q orbitales pseudo-











Les bases d’orbitales pseudo-atomiques sont efficaces, mais plus
de´pendantes du syste`me, contrairement par exemple aux ondes planes.
Mathe´matiquement, ce n’est pas un ensemble complet, contrairement aux
bases d’ondes planes. La convergence n’est donc pas syste´matique quand
on augmente la taille de la base. Elles sont particulie`rement adapte´es
aux syste`mes mole´culaires ou aux solides pre´sentant des de´fauts comme
par exemple des surfaces. Il faut cependant prendre soin de bien de´crire
l’e´vanescence de la densite´ e´lectronique a` la surface.
Les bases d’ondes planes
PWSCF utilise une base d’ondes planes. A` chaque e´nergie est associe´e
l’e´nergie cine´tique d’une onde plane. C’est une base mathe´matiquement
comple`te : the´oriquement, une infinite´ d’ondes planes reproduit l’e´tat fon-
damental de n’importe quel syste`me. Une e´nergie de coupure Ecuto f f est
de´finie. Elle correspond a` l’e´nergie cine´tique maximum des ondes planes
a` conside´rer.
Projections de la densite´ e´lectronique sur les bases (localise´es et
d’ondes planes)
Dans cette e´tude, nous faisons souvent appel a` la notion de moment
magne´tique atomique, qui est une grandeur calcule´e a` partir des den-
site´s e´lectroniques de spin ↑ et ↓ re´sultant de la boucle d’auto-cohe´rence
e´lectronique. La densite´ est projete´e sur les bases puis la charge totale et
le moment magne´tique atomique sont calcule´s. Dans une base localise´e,
le calcul du moment magne´tique sur chaque atome se fait directement (a`
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quelques e´le´ments non-diagonaux de la matrice de densite´ e´lectronique
pre`s) par une projection de la densite´ e´lectronique sur chacune des orbi-
tales pseudo-atomiques. C’est l’analyse classique de Mulliken [108]. Dans
les bases d’ondes planes, la densite´ e´lectronique est projete´e sur des
sphe`res centre´es sur les noyaux atomiques. Le rayon des sphe`res reste au
choix de l’utilisateur. Des recouvrements ou au contraire des zones de l’es-
pace qui n’appartiennent a` aucune sphe`re et ne sont pas projete´es peuvent
exister. On peut e´galement choisir de diviser l’espace en cellules de Vo-
ronoı¨ [109] ou projeter sur des orbitales pseudo-atomiques. La me´thode de
projection en ondes planes est plus arbitraire qu’en bases localise´es.
Avantages et inconve´nients des bases localise´es et des bases d’ondes
planes
Les avantages et inconve´nients des bases d’orbitales pseudo-atomiques
et des bases d’ondes planes sont compare´s dans le tableau 2.3.
bases localise´es ondes planes
taille de la base faible importante
convergence syste´matique non oui
pre´cision moins pre´cis plus pre´cis
description du vide tre`s adapte´es peu efficace
repre´sentation intuitives peu intuitives
projections (charge, M) directes indirectes
Table 2.3 – Comparaison qualitative des bases d’orbitales localise´es pseudo-atomiques
utilise´es par SIESTA et des bases d’ondes planes utilise´es par PWSCF.
La taille de la base a` manipuler par exemple lors de la diagonalisation
de la matrice hamiltonien est beaucoup plus faible dans le cas des bases
localise´es qui ne contiennent au plus que quelques dizaines d’orbitales par
atome.
Comme nous l’indiquions au chapitre pre´ce´dent, les bases localise´es ne
forment pas une base comple`te au sens mathe´matique. Il n’y a donc pas
de convergence syste´matique en augmentant la taille de la base, contraire-
ment aux bases d’ondes planes.
Les bases localise´es ont cependant l’avantage de l’efficience de calcul.
2.1.7 Bilan sur les pseudo-potentiels et les bases
Pour des raisons d’efficacite´ nume´rique de calcul de´veloppe´es dans
la suite du manuscrit, nous utilisons dans cette e´tude majoritairement le
code SIESTA utilisant des pseudo-potentiels a` norme conserve´e et des
bases d’orbitales pseudo-atomiques. Cela permet la re´alisation de cal-
culs syste´matiques dans des super-cellules contenant plusieurs centaines
d’atomes et des de´fauts e´tendus, par exemple pour l’e´tude de syste`mes
dilue´s et des surfaces libres de l’alliage. Ponctuellement, nous confrontons
ces re´sultats aux calculs PWSCF utilisant la me´thode PAW et US pour qua-
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lifier et, dans la mesure du possible, e´valuer l’influence de l’approximation
des pseudo-potentiels et/ou de la base.
Dans un effort de clarte´, dans la suite de ce manuscrit, les calculs
re´alise´s avec SIESTA ou PWSCF seront note´s SIESTA-NC, PWSCF-PAW
et PWSCF-US, selon le type de pseudo-potentiel mis en œuvre.
2.2 L’alliage Fe–Cr volumique : calculs ab initio
ante´rieurs
De nombreux calculs DFT ont de´ja` e´te´ re´alise´s pour l’alliage Fe–Cr.
L’objet de cette deuxie`me section est d’en faire une revue afin d’e´clairer les
re´sultats pre´sente´s dans la section suivante.
2.2.1 L’impurete´ Cr substitutionnelle dans Fe
Le lien entre structure e´lectronique et stabilite´ des impurete´s substitu-
tionnelles 3d et 4d dans les me´taux de transition est e´tudie´ par Drittler et
al. [110]. Ces auteurs calculent en KKR-LDA par la me´thode des fonctions
de Green la structure e´lectronique des impurete´s de me´taux de transition
dans le fer.
– la bande de spin ↓ (qu’on appellera parfois minoritaire) de l’impurete´
V, Cr, Mn, Co de´pend peu de la nature de l’e´le´ment chimique : elle est
divise´e en deux pics se´pare´s par un minimum (de´crit Drittler et al.
[110] comme un pseudo-gap) dans lequel se situe le niveau de Fermi
EF qui se´pare les e´tats liants (E < EF) des e´tats antiliants (E > EF).
– selon la nature de l’impurete´, la bande de spin ↑ (qu’on appellera
parfois majoritaire) se de´place autour du niveau de Fermi. Cette
bande est le principal contributeur a` la (de´)stabilisation de l’e´le´ment
substitutionnel : l’e´nergie du syste`me est directement lie´e a` la posi-
tion des extrema de densite´ e´lectronique par rapport au niveau de
Fermi.
Dans le fer pur, l’e´nergie de Fermi se situe dans le pic antiliant de la
densite´ d’e´tats du canal majoritaire, il contient 0.2 a` 0.3 e´tats vides. Cela
fait du fer un ferromagne´tique faible.
L’e´nergie de Fermi de l’impurete´ Cr dans Fe est dans le pseudo-gap du
canal majoritaire. La bande ↑ est de´cale´e vers les plus hautes e´nergies, le




Les premiers calculs de structure e´lectronique sont non-polarise´s, puis
polarise´s uniquement pour Fe [111, 112], dans l’approximation du poten-
tiel cohe´rent (CPA) [113, 114, 115]. L’ide´e de´veloppe´e par Soven [113] puis
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par Velicky, Kirkpatrick et Ehrenreich [114, 115] est de remplacer l’envi-
ronnement ordonne´ d’un site par un potentiel effectif moyen. Cela permet
de simuler les proprie´te´s e´lectroniques de l’alliage. La solution solide Fe–
Cr cubique centre´e se comporte comme une solution solide re´gulie`re. Les
interactions de paires effectives de´duites de ces premiers re´sultats per-
mettent de calculer en Monte Carlo des limites de solubilite´ α− α′ et des
limites spinodales quasi-syme´triques. Elles ressemblent a` celles propose´es
plusieurs anne´es plus toˆt par minimisation de l’enthalpie libre de´duite des
mesures a` haute tempe´rature [116].
L’alliage magne´tique
Vers une prise en compte du magne´tisme La me´thode DLM (Disordered
Local Moment) permet de reproduire le de´sordre magne´tique de la phase










. Cette approximation a l’avantage de mieux
simuler l’e´tat paramagne´tique de l’alliage au-dessus de TCurie que la sup-
pression artificielle des moments magne´tiques atomiques par des calculs
non-polarise´s en spin, car elle tient compte des couplages magne´tiques.
Cette prise en compte du magne´tisme stabilise la phase paramagne´tique de
plusieurs dixie`mes d’eV [117], ce qui remet en cause les conclusions base´es
sur les calculs non-magne´tiques pre´sente´s ci-dessus : en phase dilue´e, les
moments magne´tiques des atomes de chrome sont anti-aligne´s aux mo-
ments des atomes de fer [118].
La densite´ d’e´tats e´lectroniques projete´e (PDOS) moyenne de l’alliage
Fe–Cr Lorsque la proportion de Fe augmente, le canal majoritaire se
remplit alors que la bande minoritaire ne bouge pas [119]. Le moment
magne´tique moyen 〈M〉 = M↑ −M↓ augmente ainsi, et de manie`re quasi
line´aire, en accord avec Slater et Pauling [38, 39]. Ce remplissage d’e´tats
hauts en e´nergie, passant par un maximum de densite´ d’e´tat pour xCr ≈
0.5, est corre´le´ a` un me´lange e´nerge´tiquement de´favorable des e´le´ments Fe
et Cr [69].
L’e´nergie de me´lange ne´gative du coˆte´ riche en Fe En calculant ab ini-
tio l’e´nergie de me´lange de l’alliage de´sordonne´ dans tout le domaine de
concentration, Olsson et al. [67, 120, 69, 121, 66] observent une e´nergie
de me´lange ne´gative pour xCr / 6 %. Les auteurs e´mettent l’hypothe`se
d’une transition topologique de la surface de Fermi, dont on peut trouver
une description par Smirnova et al. dans Al–Zn [122], qui relie la de´rive´e
seconde de la contribution enthalpique de la structure de bande HBS a`
l’inverse du nombre d’e´tats au niveau de Fermi de l’alliage n (EF) et aux
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n (EF) varie rapidement avec la concentration, ce qui influe directement
sur la stabilite´ de l’alliage. On peut concevoir cette relation comme un e´cart
a` la the´orie de la solution solide re´gulie`re dans laquelle la de´rive´e seconde
de l’e´nergie de me´lange par rapport a` x est constante.
Les meˆmes calculs re´alise´s dans un syste`me sans magne´tisme macro-
scopique (DLM ou NM) [120] reproduisent les re´sultats expe´rimentaux a`
haute tempe´rature [52] dans la phase paramagne´tique. L’alliage s’y com-
porte comme une solution re´gulie`re. C’est bien le magne´tisme qui est res-
ponsable du changement de signe de l’e´nergie de me´lange du coˆte´ riche
en Fe.
Olsson et al. [69] lient ce changement de signe a` la position du niveau
de Fermi. Ce qui se passe cependant entre 0 et 10 % Cr est tre`s particu-
lier. Contrairement a` la tendance globale de de´peuplement du pic antiliant
du canal majoritaire quand xCr augmente (de´crite ci-dessus), on observe
le phe´nome`ne inverse de 0 a` 10 % Cr, cause´ par des variations tre`s locales
de la densite´ d’e´tat projete´e. Dans ce meˆme domaine de concentration,
EF se rapproche encore du minimum du pseudo-gap du canal minori-
taire. Ces deux effets stabilisent l’alliage jusqu’a` 10 % Cr : ∆Hmix < 0. Par
des arguments de population de la densite´ d’e´tats au niveau de Fermi,
Olsson et al. parviennent e´galement a` estimer la limite entre les re´gimes
de germination–nucle´ation–croissance et de de´composition spinodale a`
17 % Cr a` 0 K. Les PDOS de l’alliage  paramagne´tique  ne montrent pas
ces variations locales a` basse concentration en Cr.
Du point de vue atomistique : e´nergie, structure et magne´tisme Des
arguments atomistiques sont mis en avant par Klaver et al. [66] pour expli-
quer le changement de signe de l’e´nergie de me´lange. Les e´nergies de liai-
son Cr–Cr calcule´es avec des me´thodes de re´fe´rence (PAW) sont re´pulsives.
A` faible concentration, les atomes de Cr sont trop e´loigne´s pour in-
teragir : la mise en solution favorable de l’impurete´ stabilise le syste`me.
Quand xCr augmente, des interactions Cr–Cr re´pulsives apparaissent et
augmentent l’e´nergie totale du syste`me.
De la microscopie e´lectronique de photo-e´mission (PEEM), de l’XMCD
et de l’EXAFS couple´s a` des calculs DFT  tous-e´lectrons  sont utilise´s
pour de´crire la structure locale d’un atome de Cr dans le fer a` 6.2 et
12.5 % Cr [123]. A` 6.2 % Cr, l’atome de Cr a un effet structural ne´gligeable.
A` 12.5 % Cr, l’atome de chrome induit une le´ge`re contraction des deux
premie`res sphe`res de voisinage.
Magne´tisme et ordre local Le lien entre changement de signe de
l’e´nergie de me´lange, magne´tisme et tendance a` l’ordre local est propose´
par Paxton et Finnis en 2008 [124]. Ces auteurs introduisent un parame`tre
de Stoner dans un potentiel liaisons-fortes qui leur permet de controˆler le
moment magne´tique des atomes et d’en de´duire son roˆle dans la physique
de l’alliage. Le moment magne´tique des atomes de Fe est tre`s stable, meˆme
en pre´sence de Cr. Au contraire, le moment magne´tique d’une impurete´ Cr
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dans le fer est tre`s de´pendante de l’environnement chimique local. Dans
la phase dilue´e, le moment de l’impurete´ Cr s’anti-aligne avec les mo-
ments des atomes de la matrice Fe. Leur structure e´lectronique est alors
tre`s diffe´rente de celle de l’e´le´ment pur. Quand deux Cr sont premiers voi-
sins, la re´pulsion entre impurete´s Cr modifie leur structure e´lectronique.
Pour que les Cr ne se repoussent plus, il faut qu’ils soient assez nom-
breux et proches voisins pour retrouver la structure e´lectronique de la
phase cubique centre´e antiferromagne´tique. La coope´ration entre Cr de
plusieurs mailles est ne´cessaire. Si le nombre de Cr voisins n’est pas suf-
fisant, la structure e´lectronique la plus stable correspond a` l’atome isole´
dans Fe. Quand la concentration augmente, les Cr pre´cipitent donc pour
retrouver la structure e´lectronique de l’e´le´ment pur. A` faible concentra-
tion, ils pre´fe`rent s’isoler les uns des autres : c’est la naissance d’une forme
d’ordre local discute´e au paragraphe 1.3.4.
2.3 Notre e´tude de l’alliage Fe–Cr
A` la lumie`re de cet e´tat de l’art, cette section pre´sente l’ensemble
des re´sultats ab initio sur le volume de l’alliage fer-chrome. L’objectif est
dans un premier temps de valider la me´thodologie sur des parame`tres
structuraux connus, puis de comprendre les phe´nome`nes structuraux,
magne´tiques et e´nerge´tiques cle´s confe´rant a` l’alliage ses proprie´te´s sin-
gulie`res.
2.3.1 Validation me´thodologique : les e´le´ments purs
Les e´le´ments Fe et Cr ont de´ja` e´te´ tre`s largement e´tudie´s par le
passe´. Dans cette sous-section, nous commenc¸ons par pre´senter chacun
des deux e´le´ments du point de vue structural, e´nerge´tique et magne´tique.
En comparant nos re´sultats ou ceux de la litte´rature aux observations
expe´rimentales, on choisit une fonctionnelle d’e´change et corre´lation. On
re´alise ensuite une e´tude des deux e´le´ments en utilisant les logiciels
SIESTA et PWSCF dans les approximations des pseudo-potentiels a` norme
conserve´e (SIESTA-NC), ultra-softs (PWSCF-US) et PWSCF-PAW. Cela per-
met d’e´valuer l’effet des approximations des pseudo-potentiels et des
bases sur chacun des deux e´le´ments, et de de´finir des re´fe´rences struc-
turales et e´nerge´tiques. Rappelons que cette e´tude se limite aux alliages
sans de´fauts.
Le fer
Proprie´te´s e´nerge´tiques et structurales A` basses pression et
tempe´rature, le fer est expe´rimentalement ferromagne´tique de moment
magne´tique atomique MFe = 2.22 µB. Il a un re´seau cristallin cubique
centre´ de parame`tre de maille aFe = 2.86 A˚. Sa tempe´rature de Curie TCurie
est 1043 K [125]. Une revue de´taille´e des proprie´te´s magne´tiques a e´te´
e´crite par Aute`s et al. [126].
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Wang et al. ont montre´ que la LDA polarise´e en spin (LSDA) de´crit
intrinse`quement mal le magne´tisme dans les me´taux de transition 3d [127].
En LDA, Fe est non-magne´tique (MFe = 0 µB), de structure hexagonale. En
GGA, Fe est ferromagne´tique (2.2 < MFe < 2.8 µB), de structure cubique
centre´e de parame`tre de maille aFe compris entre 2.83 et 2.88 A˚. Le choix
d’une fonctionnelle d’e´change et corre´lation de type GGA semble donc
s’imposer pour l’e´tude d’un alliage a` base de fer.
Les figures 2.2 et 2.5 pre´sentent les e´nergies totales calcule´e avec
SIESTA-NC des phases cubique centre´e (cc) et cubique a` faces centre´es (cfc)
ferromagne´tiques (FM), antiferromagne´tique (AF) et non-magne´tiques
(NM) en fonction du volume atomique. Le parame`tre de maille d’e´quilibre
ainsi que le module de compressibilite´ de l’e´le´ment sont de´duits d’une
re´gression des couples parame`tre de maille – e´nergie totale par l’e´quation
d’e´tat de Murnaghan [128].



















Figure 2.2 – E´nergies relatives calcule´es avec SIESTA-NC des phases cubique centre´e
(cc) et cubique faces-centre´es (cfc) ferromagne´tique (FM) et non-magne´tique (NM) du fer
en fonction du volume atomique. La phase cubique centre´e de volume atomique 11.93 A˚3
sert de re´fe´rence en e´nergie.
Le parame`tre de maille d’e´quilibre calcule´ avec SIESTA-NC est 2.879 A˚
(5.44 Bohr). Fe NM est plus e´nerge´tique que Fe cc de 0.555 eV, c’est-a`-
dire 6641 K plus e´nerge´tique. Cette tempe´rature est tre`s diffe´rente de la
tempe´rature de Curie TC (1043 K) car nous rappelons qu’un calcul non-
polarise´ en spin n’est pas un calcul dans la phase paramagne´tique. Dans
le premier cas, le moment magne´tique atomique est nul. Dans le deuxie`me
cas, le moment est non-nul, mais la moyenne des moments sur tous les
atomes du syste`me est nulle. Cette diffe´rence d’e´nergie interne entre struc-
tures magne´tiques et non-magne´tiques est en accord avec les re´sultats
de Klaver et al. (0.546 eV/atome) [66] et de Jiang et al. (0.56 eV/atome)
[129]. La diffe´rence d’e´nergie entre les phases magne´tiques cubique centre´e
et cubique a` faces centre´es correspond a` une tempe´rature de 1320 K.
2.3. NOTRE E´TUDE DE L’ALLIAGE FE–CR 39
C’est une premie`re approximation, mais on retrouve l’ordre de grandeur
de la tempe´rature de transition de phases ferritique–auste´nitique du fer
(expe´rimentalement 1185 K).
Le moment magne´tique du fer Le moment magne´tique de chaque atome
a e´te´ calcule´ avec SIESTA-NC. Nous pre´sentons ces re´sultats ainsi que ceux
issus d’autres me´thodes ab initio dans les tableaux 2.4 et 2.5.
Avec SIESTA-NC le moment magne´tique atomique du fer MFe est
2.32 µB, en accord avec les 2.22 µB expe´rimentaux. Comme le proposaient
Wang et al. [127], les calculs LDA ne sont pas en accord avec l’expe´rience.
Tous les calculs GGA sont globalement e´quivalents : seuls les calculs VASP-
US surestiment nettement MFe de 13 %. On ne peut cependant associer
cette surestimation a` un effet du pseudo-potentiel ou de la base car le
meˆme type de calcul (ondes planes et pseudo-potentiels US) donne un
re´sultat satisfaisant (PWSCF-US : 2.23 µB). Il s’agit peut-eˆtre d’un proble`me
lie´ au pseudo-potentiel ultrasoft fourni avec le code VASP et qu’on ne peut
modifier.
Re´fe´rence Me´thodologie MFe (µB)
Ce travail SIESTA-NC GGA 2.32
Ce travail PWSCF-US GGA 2.23
[68] VASP-US GGA 2.52
Ce travail PWSCF-PAW GGA 2.20
[68] VASP-PAW GGA 2.21
[66] VASP-PAW GGA 2.2
[127] LAPW LDA 2.08
[125] Exp. 2.22
Table 2.4 – Comparaison du moment magne´tique atomique MFe (µB) du fer cubique
centre´ ferromagne´tique calcule´ avec SIESTA-NC et PWSCF-PAW avec des calculs ab
initio ante´rieurs.
Une premie`re conclusion pour Fe : les re´sultats SIESTA-NC sont en
accord satisfaisant a` la fois avec les calculs re´pute´s plus robustes PWSCF-
PAW et avec l’expe´rience.
Le chrome
Proprie´te´s e´nerge´tiques et structurales Le chrome est un e´le´ment
complexe. Fawcett a e´crit une revue tre`s de´taille´e de ses proprie´te´s
e´nerge´tiques et structurales expe´rimentales [130]. On trouvera plus d’infor-
mations quant a` ses proprie´te´s magne´tiques dans la revue de Zabel [131].
A` l’e´tat fondamental, il a un re´seau cubique centre´ de parame`tre de maille
aCr = 2.884 A˚. C’est un e´le´ment antiferromagne´tique tre`s singulier, car il
pre´sente une onde de spin [132], ce qui signifie que l’amplitude de son
moment magne´tique local est module´e de fac¸on sinusoı¨dale. Le sche´ma
d’une onde de spin est propose´ dans la figure 2.3. En l’absence de de´fauts
(lacunes, impurete´s, surfaces, dislocations, . . . ), cette onde de spin est in-
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commensurable (ISDW), c’est-a`-dire que le rapport de la pe´riode du cristal
sur celle de l’onde de spin n’est pas entier. Le vecteur de propagation de
l’onde de spin ~Q est dans la direction [100] du cristal [131]. Sa periode varie
de 60 A˚ a` tempe´rature nulle jusqu’a` environ 78 A˚ a` la tempe´rature de Ne´el
TNe´el de 311 K. C’est a` cette tempe´rature relativement e´leve´e en comparai-
son des tempe´ratures de Ne´el des autres e´le´ments antiferromagne´tiques
que le chrome devient paramagne´tique (pour rappel, TCurie(Fe) = 1043 K).
Figure 2.3 – Repre´sentation sche´matique d’une onde de densite´ de spin (SDW) de vec-
teur d’onde dans la direction [100]. L’amplitude des moments magne´tiques atomiques
repre´sente´s par les fle`ches varie de fac¸on sinusoı¨dale dans la direction de propagation.
Figure de Zabel [131].
Cette onde de densite´ de spin incommensurable (ISDW) n’est pas
l’e´tat magne´tique fondamental calcule´ par les fonctionnelles d’e´change et
corre´lation LDA et GGA [133, 134, 135]. Hafner, Cottenier ou Marcus et
al., par exemple, montrent que ces fonctionnelles d’e´change et corre´lation
conduisent pour Cr a` un e´tat fondamental antiferromagne´tique commen-
surable (AF) repre´sente sur la figure 2.4. Dans cette phase magne´tique,
une maille cubique centre´e contient un Cr de spin  +  et un Cr de spin
 − . Les e´tats ISDW et AF sont en fait quasi-de´ge´ne´re´s. C’est la raison
pour laquelle l’ensemble des calculs ab initio de la litte´rature se font dans
l’approximation AF.
Comme pour Fe, nous avons calcule´ l’e´nergie totale de Cr dans les
re´seaux cubique centre´ et cubique a` faces centre´es pour diffe´rents volumes
atomiques, que nous pre´sentons dans la figure 2.5. Le chrome magne´tique
est instable dans la phase cubique a` faces centre´es.
Le parame`tre de maille d’e´quilibre avec SIESTA-NC est aCr = 2.89 A˚
(5.445 Bohr). La structure non-magne´tique (NM) est 0.028 eV, c’est-a`-dire
324 K plus e´nerge´tique que l’e´tat fondamental cc antiferromagne´tique, en
accord relatif avec Klaver et al. (0.014 eV/atome) [66]. Rappelons que la
tempe´rature de Ne´el de Cr est TN = 311 K. Pour Marcus et al. [135], cette
faible diffe´rence d’e´nergie entre les phases AF et NM est responsable de
l’inversion de stabilite´ ISDW–AF en GGA.
Le moment magne´tique du chrome Comme le montre le tableau 2.5, le
moment magne´tique local MCr du chrome antiferromagne´tique AF de´pend
beaucoup de la me´thode de calcul.
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Figure 2.4 – Maille e´le´mentaire de Cr dans la phase antiferromagne´tique AF. Les mo-
ments magne´tiques atomiques sont repre´sente´s par des vecteurs anti-paralle`les entre plus
proches voisins. Cette phase est une approximation de la phase ISDW pre´sente´e dans la
figure 2.3.
Toutes les valeurs calcule´es avec une fonctionnelle d’e´change et
corre´lation GGA sont supe´rieures aux valeurs expe´rimentales d’un facteur
deux ou plus. Chen et al. montrent que cette proprie´te´s de Cr de´pend
fortement de la parame´trisation LDA choisie [140]. Les calculs LSDA
sont ge´ne´ralement plus proches des re´sultats expe´rimentaux que les cal-
culs GGA. Le moment magne´tique de Cr est en effet tre`s sensible a` la
fonctionnelle d’e´change et corre´lation utilise´e [134]. Le moment calcule´
avec SIESTA-NC est dans la moyenne supe´rieure des re´sultats ab initio.
Les re´sultats PAW sont infe´rieurs aux re´sultats NC, eux-meˆme infe´rieurs
aux re´sultats US. En particulier, le pseudo-potentiel US fourni avec le
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Figure 2.5 – E´nergies relatives calcule´es avec SIESTA-NC des phases cubique centre´e
(cc) et cubique faces-centre´es (cfc) antiferromagne´tique (AF) et non-magne´tique (NM) du
chrome en fonction du volume atomique. La re´fe´rence en e´nergie est la phase cc AF de
parame`tre de maille aCr = 2.88 A˚. Les calculs polarise´s en spin dans la structure cfc
tombent dans un minimum d’e´nergie qui correspond a` un e´tat non-magne´tique.
code VASP tre`s largement re´pandu surestime tre`s largement le moment
magne´tique des atomes de Cr. Les re´sultats NC sont surestime´s par rap-
port aux PAW. On n’observe pas d’effet des bases. Une fonctionnelle
d’e´change et corre´lation GGA surestime le moment magne´tique de Cr,
mais la LDA n’est pas capable de trouver le bon e´tat fondamental cubique
centre´ [140, 135, 133, 141, 134].
Nos calculs sont faits dans l’approximation des spins coline´aires : les
moments magne´tiques atomiques sont des scalaires. Ce travail est, de fait,
plus particulie`rement oriente´ vers l’alliage riche en fer. Or, le diagramme
de phases magne´tiques du syste`me montre que de`s 1.5 a` 1.75 % Fe, l’alliage
a` 0 K est AF [48, 46, 45]. La non-prise en compte de l’ISDW dans notre
e´tude est donc raisonnable.
Lien entre volume atomique et moment magne´tique
Nous re´capitulons les parame`tres de maille calcule´s pour Fe et Cr cu-
biques centre´s dans les e´tats magne´tiques et non-magne´tiques dans le ta-
bleau 2.6. Tous les re´sultats pre´sente´s sont issus de calculs GGA dans l’ap-
proximation des pseudo-potentiels NC, US ou PAW. Seule la dernie`re ligne
correspond a` un calcul tous e´lectrons en LDA, pour indication. Les pa-
rame`tres de maille de Fe et de Cr calcule´s en PAW et GGA sont le´ge`rement
sous-estime´s (d’environ 1 %). Au contraire, les calculs SIESTA et US sures-
timent de moins de 1 % le parame`tre de maille.
L’approximation des pseudo-potentiels n’a pas d’effet notable sur le
parame`tre de maille.
Nous avons calcule´ le moment magne´tique du fer et du chrome en
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Re´fe´rence Technique MCr (µB)
Ce travail SIESTA-NC GGA 1.41
Ce travail PWSCF-US GGA 1.30
[68] VASP-US GGA 1.97
Ce travail PWSCF-PAW GGA 1.20
[68] VASP-PAW GGA 0.92
[66] VASP-PAW GGA 1.1
[133] VASP-PAW GGA 1.19
[136] FLAPW GGA 1.19
[137] FLAPW GGA 1.00
[134] FLAPW GGA 1.08
[138] FLAPW GGA 1.40
[139] FLAPW GGA 0.99
[133] LMTO GGA 0.99
[139] FLAPW LDA 0.44
[140] FLAPW LDA 0.67, 0.70, 1.39a
[40] diffraction de neutrons 0.40
[46] diffusion de neutrons 0.43b, 0.62c
Table 2.5 – Moment magne´tique calcule´ avec diffe´rentes me´thodes ab initio et re´sultats
expe´rimentaux pour le chrome cubique centre´ .
a selon la fonctionnelle d’e´change et corre´lation LSDA utilise´e
b valeur moyenne de l’onde de spin a` 4.2 K
c valeur maximum de l’onde de spin a` 4.2 K.
aFe (A˚) aCr (A˚)
Re´fe´rence Me´thodologie FM NM AF NM
Ce travail SIESTA NC GGA 2.879 2.81 2.886 2.86
[68] VASP US GGA 2.879 - 2.918 2.851
Ce travail PWSCF PAW GGA 2.836 2.82 2.87 2.85
[68] VASP PAW GGA 2.831 - 2.850 2.836
[66] VASP PAW GGA 2.829 - 2.863 -
[127] LAPW LDA 2.758 2.70 - -
[125] Exp. 2.87 - 2.88 -
Pearson selon [69] Exp. 2.86 - - -
[127] Exp. 2.861 - - -
Table 2.6 – Parame`tres de maille calcule´s et expe´rimentaux en A˚ngstro¨ms (A˚).
imposant diffe´rents parame`tres de maille. Nous repre´sentons sur la figure
2.6 l’e´cart relatif du moment magne´tique local en fonction de l’e´cart relatif
du volume atomique. Les calculs sont ici re´alise´s en SIESTA-NC.
On observe sur la figure 2.6 que l’augmentation relative de moment
magne´tique est quasi-line´aire avec l’augmentation relative de volume ato-
mique. Ces calculs montrent que la sensibilite´ du moment magne´tique au
volume atomique est environ 5.3 fois supe´rieure dans le chrome que dans
le fer. Pour des variations de volume de l’ordre de 2 % par rapport au
volume d’e´quilibre, le moment magne´tique local du fer varie de moins
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Figure 2.6 – E´volution relative du moment magne´tique des atomes de Fe et Cr cc avec le
volume atomique dans l’approximation des pseudo-potentiels a` norme conserve´e (calculs
SIESTA-NC).
de 5 %. C’est une variation de 25 % que subit le moment magne´tique
du chrome pour une meˆme dilatation de la maille. On peut alors expli-
quer pourquoi le moment magne´tique atomique de Cr est sensible a` l’ap-
proximation des pseudo-potentiels. De faibles variations de parame`tres
de maille, qui ne remettent pas en cause l’approximation des pseudo-
potentiels, ont de grandes conse´quence sur le moment magne´tique calcule´.
Densite´s e´lectroniques du fer et du chrome non-polarise´s en spin
Nous repre´sentons dans la figure 2.7 les densite´s d’e´tats e´lectroniques
projete´es des e´le´ments Fe (en haut) et Cr (en bas) magne´tiques et
non-magne´tiques. Les PDOS non-magne´tiques permettent de mieux
appre´hender les conse´quences du magne´tisme sur les e´le´ments.
Pour les deux e´le´ments, nous voyons sur la figure 2.7 que la structure
e´lectronique non-magne´tique est tre`s classique : on retrouve la structure
typique a` 3 bandes (liante et non-liante difficilement discernables puis anti-
liante) d’un me´tal cubique centre´.
Dans Fe, le niveau de Fermi tombe dans un maximum de densite´
d’e´tats. C’est une position peu stable.
Dans Cr, le niveau de Fermi tombe dans le deuxie`me pseudo-gap (un
minimum) de la densite´ d’e´tats. C’est une position beaucoup plus stable.
Densite´s e´lectroniques du fer et du chrome magne´tiques
Les densite´s e´lectroniques du fer et du chrome magne´tiques calcule´es
avec SIESTA-NC sont e´galement repre´sente´es sur la figure 2.7.
La densite´ e´lectronique projete´e de Cr magne´tique est similaire au Cr
non-magne´tique : le niveau de Fermi se situe entre les pics des e´tats liants
et antiliants, dans la bande majoritaire (↑) ou minoritaire (↓).
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Figure 2.7 – Densite´ e´lectronique projete´e des e´le´ments purs Fe et Cr cubiques centre´s
magne´tiques (trait plein) et non-magne´tiques (trait pointille´) calcule´s en SIESTA-NC. Le
pic antiliant des e´le´ments non-magne´tiques est repe´re´ par une e´toile.
Pour le fer, la densite´ e´lectronique est tre`s diffe´rente. On peut la lire
dans le cadre the´orique de Stoner, dans lequel les bandes ↑ et ↓ sont
de´cale´es par rapport au niveau de Fermi a` l’e´tat magne´tique dans des sens
diffe´rents. Le canal majoritaire (↑) est de´cale´ vers les basses e´nergies, tandis
que le canal minoritaire est de´cale´ vers les hautes e´nergies. On peuple ainsi
un pic de plus basse e´nergie dans le canal majoritaire, la densite´ d’e´tat au
niveau de Fermi est plus faible. La bande (↓) est de´cale´e vers les e´nergies
plus hautes. Le pic antiliant est ainsi comple`tement vide´, de sorte que le
niveau de Fermi tombe dans un pseudo-gap.
Bilan sur les e´le´ments purs
Cette premie`re partie d’e´tude ab initio nous permet cependant les
conclusions suivantes :
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– me´thodologiquement d’abord : nos re´sultats sont cohe´rents avec les
re´sultats ante´rieurs, ce qui valide nos choix. Nous utilisons une fonc-
tionnelle d’e´change et corre´lation de type GGA. Apre`s plusieurs
tests, nous choisissons le parame´trage de Perdew, Burke et Ernze-
rhof (PBE) [88].
– L’influence la plus notable entre les diffe´rentes approximations
mises en œuvre concerne le lien entre pseudo-potentiels et moment
magne´tique atomique de Cr. Celui-ci est surestime´ dans les calculs
utilisant des pseudo-potentiels a` norme conserve´e.
2.3.2 Proprie´te´s d’alliage
L’objet de ce paragraphe est de comprendre les phe´nome`nes lie´s au
me´lange du fer et du chrome a` tempe´rature nulle, dans l’objectif de pou-
voir extrapoler ces re´sultats a` tempe´rature finie par la suite. Les mate´riaux
d’inte´reˆt pour le nucle´aire e´tant constitue´s d’une matrice riche en fer, c’est
la dissolution du chrome dans le fer qui retient plus particulie`rement
notre attention. Nous e´tudions dans un premier temps la mise en solu-
tion de l’un des e´le´ments dans l’autre. Dans un deuxie`me temps, nous
e´tudions l’interaction de deux impurete´s. Enfin, nous e´tudions les pro-
prie´te´s de me´lange dans l’ensemble du domaine de de´finition. Nous por-
tons une attention particulie`re aux proprie´te´s structurales, magne´tiques et
e´nerge´tiques de ce me´lange.
Dissolution d’une impurete´ de chrome dans une matrice de fer
Proprie´te´s structurales Lors de la dissolution d’une impurete´ de chrome
dans le fer, nous n’observons pas de variation notable des parame`tres
structuraux. Les deux e´le´ments ayant des parame`tres de maille similaires
(∆r/r = 0.28 %), la distance entre l’impurete´ Cr et l’atome de Fe 1er voisin
est augmente´e de seulement 0.28 %.
Proprie´te´s e´nerge´tiques La variation e´nerge´tique due a` la substitution
d’un atome de matrice par une impurete´ est donne´e par l’e´nergie de mise
en solution ∆ECr dans Fesol que nous calculons ab initio :
∆ECr dans Fesol = E (FeNCr1)− (NE (Fe) + E (Cr)) (2.17)
ou` E (FeNCr1) est l’e´nergie totale d’une super-cellule contenant un maxi-
mum d’atomes de Fe et un seul Cr. E (Fe) (E (Cr)) est l’e´nergie d’un atome
de Fe (Cr) dans la structure cubique centre´e FM (AF) fondamentale. Le
parame`tre de maille de la super-cellule FeNCr1 est celui de Fe pur, Cr
e´tant tre`s dilue´. Pour tous les re´sultats pre´sente´s, N est teste´ jusqu’a` 249
(super-cellule 5× 5× 5 a` 2 atomes par maille), ou` toutes les proprie´te´s sont
converge´es.
Une e´nergie de mise en solution ne´gative signifie que la re´action est
exothermique, c’est-a`-dire que la substitution est favorable.
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L’e´nergie de mise en solution d’une impurete´ Cr dans Fe calcule´e avec
SIESTA-NC est de ∆ECr dans Fesol = −0.466 eV et −0.20 eV en PWSCF-PAW.
Ces e´nergies de mise en solution sont en accord relatif avec les calculs
pre´ce´dents re´capitule´s dans le tableau 2.7. L’e´nergie de mise se calcule
a` la limite infiniment dilue´e, ce qui est impossible pour des calculs DFT
pe´riodiques. Nous indiquons les concentrations des super-cellules de cal-
cul pour re´fe´rence. La diffe´rence entre les me´thodes est a` relier aux pro-
prie´te´s magne´tiques du me´lange.
Re´fe´rence Me´thode M (µB) ∆ECr dans Fesol (eV) xCr (%)
Ce travail SIESTA NC −2.55 −0.47 0.4
Ce travail PWSCF PAW −2.20 −0.20 0.4
[68] VASP US −2.40 −0.46 1.85a
[68] VASP PAW −1.59 −0.12 1.85a
[66] VASP PAW −1.8 - 1.85
[49] Exp. a` 300 K −0.7 -
[47] Exp. a` 4.2 K −1.16 -
Table 2.7 – Moment magne´tique porte´ par un atome de Cr en impurete´ (concentration
xCr) dans une matrice de Fe et e´nergie de dissolution de Cr dans Fe. Les expe´riences sont
de diffusion de neutrons.
a Ce chiffre n’est pas explicite dans l’article de Olsson et al. [68]
Proprie´te´s magne´tiques Nos calculs montrent que MCr est anti-aligne´ a`
MFe. La figure 2.8 illustre la configuration magne´tique de Cr (en noir) et
de sa premie`re sphe`re de coordination (en blanc). Les sphe`res suivantes ne
sont pas modifie´es par la mise en solution.
Le moment du fer reste ainsi quasiment inchange´, alors que celui de Cr
augmente de 95 % et s’anti-aligne aux Fe. Les moments magne´tiques des Fe
2e`mes et 3e`mes voisins sont 2.32 et 2.34 µB. On observe un transfert de charge
de Cr vers la matrice de Fe. L’impurete´ perd 0.36 e´lectron redistribue´ de
fac¸on homoge`ne sur l’ensemble des Fe de la super-cellule.
Olsson et al. [68] calculent une e´nergie de mise en solution similaire en
US et 0.3 eV plus faible en PAW. Le moment porte´ par l’impurete´ calcule´e
en PAW est plus faible (−1.59 µB). Le tableau 2.7 reprend les diffe´rentes
mesures du moment porte´ par un Cr en impurete´ dans une matrice de
Fe issues dans la litte´rature. Collins et Low [49] mesuraient un moment
antiparalle`le de −0.7 µB par diffraction de neutron, mais a` tempe´rature
ambiante, tempe´rature correspondant au tiers de la tempe´rature de Curie.
Le moment est donc de´ja` fortement diminue´ par rapport a` 0 K. Un peu plus
tard, Aldred et al. mesurent par diffraction de neutrons −1.16 µB pour Cr
et +2.174 µB pour les premie`res sphe`res de coordination de nature Fe a`
5 K [43, 47]. Les re´sultats DFT sont en accord raisonnable avec ces mesures
expe´rimentales.
Proprie´te´s e´lectroniques Pour comprendre le lien entre le moment
anti-aligne´ du chrome et l’e´nergie de mise en solution ne´gative, nous
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Figure 2.8 – Impurete´ Cr (en noir) et sa premie`re sphe`re de coordination dans une ma-
trice Fe (en blanc). Les fle`ches indiquent le moment magne´tique de chacun des atomes :
+2.31 µB pour les Fe de la premie`re sphe`re de coordination, au lieu de +2.32 µB sans
impurete´, et −2.55 µB pour l’impurete´ Cr, antiferromagne´tique au lieu de ±1.31 µB dans
l’e´le´ment pur.
repre´sentons sur la figure 2.9 la densite´ e´lectronique projete´e d’un atome
de Cr dans une matrice de Fe (en noir) et dans une matrice de Cr (en rouge,
correspondant a` la figure 2.7 pre´sentant la PDOS du chrome pur).
La bande ↑ au-dessous du niveau de Fermi de l’impurete´ Cr dans Fe se
de´peuple au profit de la bande ↓ : le moment magne´tique atomique de Cr
augmente. De plus, le pic liant de la bande ↓ entre 0 et −3 eV est de´place´
vers des e´nergies plus basses, entre −1 et −4 eV, ce qui minimise l’e´nergie
de bande de Cr et diminue ainsi l’e´nergie totale du syste`me.
On repre´sente sur la figure 2.10 la PDOS de Fe dans Fe (en rouge,
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Figure 2.9 – Densite´ e´lectronique projete´e d’un atome de Cr dans une matrice de Fe
(noir) ou dans un matrice de Cr (rouge). La courbe rouge correspond a` la figure 2.7.
correspondant a` la figure 2.7 pre´sentant la PDOS du fer pur), et de Fe
premier voisin de l’impurete´ Cr dans une matrice de fer.
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Fe 1er voisin de l’impureté Cr dans Fe
Figure 2.10 – Densite´ e´lectronique projete´e sur l’atome de Fe premier voisin de l’impurete´
de Cr (noir) et comparaison avec celle de Fe pur (rouge). Ces re´sultats sont issus de calculs
en SIESTA-NC.
On observe sur cette figure 2.10 que la PDOS de Fe est tre`s faiblement
modifie´e par la pre´sence de l’impurete´ Cr. L’e´nergie de mise en solution
de Cr dans Fe est donc une conse´quence de l’effet des atomes Fe sur Cr et
non de Cr sur la matrice Fe.
On peut alors expliquer la surestimation de l’e´nergie de mise en solu-
tion de Cr dans Fe par les me´thodes et approximations qui surestiment le
moment magne´tique de Cr. Que les pseudo-potentiels soient US, NC ou
PAW, la diminution de l’e´nergie du syste`me lors de la mise en solution de
Cr dans Fe est due a` la diminution de l’e´nergie de bande de Cr, c’est-a`-
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dire a` l’augmentation du moment magne´tique de Cr. Les approximations
US et NC, qui surestiment le moment magne´tique de Cr, surestiment en
conse´quence la diminution de l’e´nergie de bande et donc l’e´nergie de mise
en solution.
En re´sume´ : plus le moment magne´tique de Cr dans Fe est fort, plus la
mise en solution est favorable. Les pseudo-potentiels US et NC surestiment
le moment magne´tique de Cr, ils surestiment donc la stabilisation de Cr en
solution dans Fe.
Dissolution d’un atome de fer dans une matrice de chrome
A` l’autre extre´mite´ du diagramme de phases, Fe est en solution dans
Cr. A` seulement 2.8 % Fe, Moze et al. [142] montrent par diffusion diffuse
de neutrons en faisceau polarise´ que l’impurete´ Fe posse`de un moment an-
tiferromagne´tique Mimp = −2.13 µB couple´ a` la phase antiferromagne´tique
commensurable AF de Cr (repre´sente´e sur la figure 2.4). L’impurete´ ne
perturbe pas le moment magne´tique des atomes de matrice voisins d’am-
plitude 0.72 µB.
La mise en solution d’un Fe dans une super-cellule de taille 5× 5× 5,
c’est-a`-dire de 250 atomes, correspond a` une concentration de 0.4 % en Fe
infe´rieure aux 2.8 % de´limitant la transition de phases ISDW–AF. A` cette
concentration, c’est donc une phase ISDW (repre´sente´e sur la figure 2.3)
qui est observe´e expe´rimentalement [142, 130, 131]. Les calculs pre´sente´s
ici, qui sont dans l’approximation AF, sont donc moins justifie´s que pour
des concentrations plus fortes en Fe. Nous pre´sentons donc ici des re´sultats
succincts.
L’e´nergie de mise en solution ∆HFe dans Crsol calcule´e avec SIESTA est
de +0.288 eV. Il est donc de´favorable de substituer un atome de Cr par
un atome de Fe. La structure magne´tique de l’impurete´ et de ses trois
premie`res sphe`res de coordinations est repre´sente´e sur la figure 2.11. Le
moment magne´tique de l’impurete´ Fe est −0.14 µB. Il est anti-aligne´ au
moment magne´tique local de ses premiers voisins Cr de moment 1.45 µB,
et aligne´ aux moments des deuxie`mes voisins d’amplitude −1.49 µB. La
matrice, qui reste dans une phase magne´tique AF, est tre`s faiblement
perturbe´e par la pre´sence de Fe : Le moment des troisie`mes voisins est
d’amplitude −1.47 µB, pour converger ensuite a` l’amplitude de Cr pur :
±1.41 µB.
Ces re´sultats sont en de´saccord avec les re´cents calculs de Mishra [136].
Cet auteur mesure l’effet d’un atome d’impurete´ Fe dans une matrice de Cr
AF en FLAPW. Fe y a un moment faible (0.22 µB) aligne´ avec ses permiers
voisins. Les moments magne´tiques atomiques des premiers, deuxie`mes et
troisie`mes voisins sont diffe´rents de ceux des atomes de volume de moins
de 5 %.
Pour trouver l’e´tat fondamental magne´tique d’une structure, il faut tes-
ter un grand ensemble de configurations magne´tiques initiales, chacune
convergeant vers un minimum local de la surface de potentiel. Nous avons
en effet trouve´ une structure tre`s comparable a` celle de Mishra, mais il
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Figure 2.11 – Structure magne´tique calcule´e en SIESTA-NC d’une impurete´ Fe (en
blanc) dans une matrice Cr (en noir). Les moments magne´tiques atomiques des 1er, 2e et
3e voisins de l’impurete´ sont indique´s.
ne s’agit que d’un minimum local. La structure la plus basse en e´nergie
est celle pre´sente´e ci-dessus et repre´sente´e sur la figure 2.11. D’autres cal-
culs ab initio sont en de´saccord relatif, mais les super-cellules sont alors de
concentrations supe´rieures a` 6 % [137].
Interactions entre impurete´s
La dissolution d’une impurete´ chrome dans le fer est exothermique.
Cette proprie´te´ est lie´e au moment magne´tique des atomes de Cr. Nous
voulons maintenant comprendre comment interagissent deux impurete´s
dans une matrice de fer.
Nous pouvons, pour comprendre si les impurete´s s’attirent ou se re-
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poussent, calculer l’e´nergie de liaison ECr−Crliaison (i) entre atomes de Cr i
e`mes
voisins dans une matrice de Fe :
ECr−Crliaison (i) = E
(i)
tot (FeN−2Cr2) + NE (Fe)− 2Etot (FeN−1Cr1) , (2.18)
ou` E(i)tot (FeN−2Cr2) est l’e´nergie totale d’une super-cellule de N atomes
dans laquelle deux des atomes sont des Cr ie`mes voisins.
La figure 2.12 pre´sente l’e´volution de l’e´nergie de liaison Cr–Cr (Fe–
Fe) dans une matrice de Fe (Cr) pour une distance entre impurete´s al-
lant jusqu’aux 13e voisins. Ces calculs sont re´alise´s dans une super-cellule
5× 5× 5 (250 atomes) en SIESTA-NC. Les donne´es brutes sont indique´es
dans le tableau 2.8. L’e´nergie de liaison Cr–Cr croıˆt rapidement lorsque les
impurete´s se rapprochent. Elle diminue de moitie´ entre 1ers et 2e voisins,
puis est divise´e par quatre entre 2e et 3e voisins.
dCr−Cr (voisins) dCr−Cr (unite´s re´duites) MCr (µB) ECr−Crliaison (eV)
1 0.87 −2.42 0.37
2 1.00 −2.42 0.20
3 1.41 −2.51 0.05
4 1.66 −2.52 0.05
5 1.73 −2.55 0.05
6 2.00 −2.55 0.03
7 a` 13 2.18 −2.55 0.00
Table 2.8 – E´nergies de liaisons Cr–Cr (SIESTA-NC) dans une matrice de Fe pour des
distances entre impurete´s de 1 a` 13 sphe`res de coordination, et moment magne´tique MCr
porte´ par chaque impurete´ Cr.
Lien avec le magne´tisme Le moment d’un atome de Cr en impurete´ est
anti-aligne´ aux moments des atomes de Fe de la matrice. Quand deux
atomes de Cr se rapprochent l’un de l’autre, un phe´nome`ne de frustration
a lieu . Quelle que soit la distance entre Cr, leurs moments sont anti-aligne´s
aux Fe. Les moments des Cr sont donc frustre´s. Les moments frustre´s
porte´s par les Cr diminuent lorsqu’ils se rapprochent. L’e´nergie de liaison
est en conse´quence positive (i.e. re´pulsive).
La convergence n’est atteinte que pour des distances entre impurete´s
Cr de 7 sphe`res de coordinations ou plus. C’est une tre`s longue porte´e.
Au contraire, deux impurete´s Fe dans Cr ont des moments
magne´tiques atomiques quasi-nuls, quelle que soit leur distance. L’e´nergie
de liaison est faiblement re´pulsive en 1e et 2e voisins d’un ordre de
grandeur en-dessous de la re´pulsion Cr–Cr dans Fe. En 3e voisins, les
impurete´s Fe ne se voient de´ja` quasiment plus. Ces interactions sont de
beaucoup moins longue porte´e que pour Cr–Cr dans Fe.
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Figure 2.12 – (en haut) e´nergies de liaison Cr–Cr dans Fe (carre´s) et Fe–Fe dans Cr
(cercles) calcule´es avec SIESTA-NC. Les distances sont indique´es en unite´s re´duites et en
voisinage.
(en bas) moment magne´tique des deux impurete´s Cr dans Fe en fonction de la dis-
tance Cr–Cr. Les moments des Fe ne sont pas indique´s car de nombreuses configurations
magne´tiques de´ge´ne´re´es existent pour Fe dans Cr.
E´nergies de me´lange
L’e´nergie de me´lange ∆Emix d’une distribution donne´e de N atomes de
Fe et M atomes de Cr est calcule´e ab initio selon la relation suivante :
∆Emix =
E (FeNCrM)− (NE (Fe) + ME (Cr))
N + M
(2.19)
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Figure 2.13 – PDOS calcule´es avec SIESTA-NC de Cr pur (en noir), Cr en impurete´
dans Fe (en rouge), deux Cr premiers voisins dans Fe (en violet), et deuxie`mes (en bleu)
et troisie`mes voisins (en vert).
ou` E (FeNCrM) est l’e´nergie totale d’une super-cellule contenant N atomes
de Fe et M atomes de Cr. Les e´nergies de re´fe´rence de Fe et Cr sont cal-
cule´es ab initio dans la phase cubique centre´e, avec le parame`tre de maille
de l’e´le´ment pur.
Le parame`tre de maille utilise´ pour la super-cellule contenant de Fe
et de Cr est celui de Fe. En effet, les parame`tres de maille de Fe et Cr
sont tre`s proches, et nous nous inte´ressons principalement a` la solution
solide riche en Fe. Nous avons compare´ les re´sultats de la solution solide
α′ avec des calculs similaires utilisant le parame`tre de maille de Cr aCr,
ou celui obtenu par la loi de Vegard : aVegard = xFeaFe + xCraCr. C’est une
relation similaire qui a e´te´ obtenue par diffraction de rayons X par Leslie,
Zwell et Speich [143, 144] : aFe1−xCrx = aFe + (5± 0.5)× 10−4x. La diffe´rence
d’e´nergie totale entre les super-cellules avec ces diffe´rents parame`tres de
maille est infe´rieure a` la pre´cision des calculs.
Les structures FeNCrM ont e´te´ ge´ne´re´es suivant deux me´thodes. La
plus grande partie de ces structures sont des structures simples choisies
pour donner a priori des e´nergies de me´lange faibles ou correspondent a`
des structures ordonne´es classiques des re´seaux cubiques centre´s (B2, DO3,
B32, . . . ). Dans ces deux cas, les structures sont ordonne´es, au sens ou` les
fonctions de corre´lation sont non-nulles. Le reste des structures sont des
structures spe´ciales quasi-ale´atoires (SQS). Le de´tail the´orique et pratique
de la ge´ne´ration de ces structures par Enrique Martinez avec le code ATAT
[145] est donne´ en annexe B. L’inte´reˆt des structures SQS est d’approximer
une solution solide ide´ale en ge´ne´rant des structures ayant des fonctions
de corre´lation nulles.
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Les e´nergies de me´lange des structures ordonne´es et SQS calcule´es avec
SIESTA et PWSCF en pseudo-potentiels a` norme-conserve´e et PAW sont
indique´es sur la figure 2.14.
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Figure 2.14 – E´nergies de me´lange en fonction de la concentration de la super-cellule
en Cr des structures ordonne´es (symboles vides) et SQS (symboles pleins) calcule´es en
PWSCF-PAW (noir) et SIESTA-NC (rouge).
L’e´nergie de me´lange ∆Emix change de signe aux faibles concentrations
en Cr : autour de xCr = 0.15 en SIESTA-NC, et xCr = 0.07 en PWSCF-
PAW. Les re´sultats SIESTA-NC couvrent un domaine d’e´nergie plus vaste
que les re´sultats PWSCF-PAW. SIESTA-NC surestime la stabilisation de
la solution solide riche en Fe et la de´stabilisation de la solution solide
e´quimolaire Fe0.5Cr0.5. Comme pour l’impurete´ Cr dans la matrice Fe,
les calculs SIESTA-NC surestiment les moments magne´tiques de Cr et sur-
estiment en conse´quence les interactions (re´pulsives ou attractives) entre
atomes de Cr.
Un interme´tallique autour de 4 % Cr ? L’e´nergie de me´lange des struc-
tures ordonne´es et SQS de concentration globale en chrome infe´rieure a`
20 % sont repre´sente´es sur la figure 2.15. On repre´sente e´galement l’e´nergie
de mise en solution du chrome dans le fer en tirets pointille´s. Il s’agit de
l’e´nergie gagne´e par la solution solide lorsque la concentration en chrome
augmente, dans l’hypothe`se ou` les atomes de Cr n’interagissent pas entre
eux.
L’e´nergie de me´lange de la structure Fe52Cr2 entoure´e en noir sur la
figure 2.15 est e´gale a` −18.36 meV/atome. Elle est infe´rieure a` l’e´nergie
de mise en solution. Les interactions entre atomes de Cr stabilisent donc
le syste`me dans cette structure ordonne´e, en opposition avec la tendance
ge´ne´rale de re´pulsion entre atomes de Cr. Dans cette structure a` 3.7 % Cr,
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Figure 2.15 – E´nergies de me´lange calcule´es en PWSCF-PAW (noir) et SIESTA-NC
(rouge) en fonction de la concentration globale en Cr. Les structures ordonne´es sont en
symboles vides et SQS en symboles pleins. L’e´nergie de mise en solution du chrome dans
le fer calcule´e en PWSCF-PAW est repre´sente´e en tirets pointille´s. La structure Fe52Cr2
est entoure´e en noir.
le re´seau est de type cubique centre´ 3 × 3 × 3 a` 2 atomes par maille.
Cette structure ordonne´e, observe´e paralle`lement par Erhart et al. [146]
contient 52 atomes de Fe et 2 atomes de Cr distants de 7.48 A˚ (2.6 aFe)
dans la direction 〈111〉. Chaque atome de Cr a ses neuf premie`res sphe`res
de coordination occupe´es par Fe et 25 % de sa dizie`me sphe`re occupe´e
par Cr. Cependant, l’e´nergie de me´lange de cet interme´tallique est seule-
ment 1.12 meV par atome de Cr plus basse que l’e´nergie de mise en so-
lution (49 meV par atome de Cr selon les calculs VASP-PAW de Erhart et
al.). Cet interme´tallique n’existe donc certainement qu’a` des tempe´ratures
extreˆmement basse, et ne pourraient eˆtre observe´e expe´rimentalement.
Deux structures ordonne´es Fe15Cr1 et Fe14Cr1 ont e´galement e´te´ propose´es
a` 0 K par Nguyen-Manh et Dudarev, et Pareige et al. [147, 148]. Selon nos
calculs, ces structures ont une e´nergie de me´lange supe´rieure a` l’e´nergie
de mise en solution. Cependant, la difference entre ces deux e´nergies est
ici tellement petite que la tre`s faible variation de parame`tre de maille entre
les simulations suffit certainement a` l’inverser.
La structure B2 La structure B2 est la structure ordonne´e dont l’e´nergie
de me´lange est la plus haute (∆Emix = 0.186 eV en SIESTA-NC, 0.187 eV
en PWSCF-PAW et 0.199 eV en VASP-PAW selon Klaver et al. [66]). Cette
structure B2 illustre bien la de´pendance complexe de l’e´nergie de liaison
Cr–Cr avec l’environnement local. Si les moments magne´tiques atomiques
des Cr voulaient simplement s’anti-aligner aux moments magne´tiques des
Fe, alors la structure magne´tique la plus stable serait celle repre´sente´e sur
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la figure 2.8 : une phase antiferromagne´tique AF similaire a` celle de Cr
pur.
Or, selon les calculs SIESTA-NC et PWSCF-PAW, Fe et Cr portent
tous deux un moment positif (+1.70 et +0.25 µB) : le syste`me est ferro-
magne´tique. On repre´sente la PDOS des e´le´ments purs dans la structure
B2 sur la figure 2.16.
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Figure 2.16 – (en haut) PDOS du fer cubique centre´ ferromagne´tique et de l’atome de Fe
dans la structure FeCr B2. Des transferts importants de densite´ d’e´tats sont repre´sente´s
par des fleˆches. (en bas) PDOS du chrome cubique centre´ AF et de l’atome de Cr dans
la structure FeCr B2. Dans FeCr B2, un nouveau pic de densite´ d’e´tats apparaıˆt pour
l’atome de Cr au niveau de Fermi. On l’indique par une e´toile rouge.
La structure e´lectronique des atomes Fe et Cr de la structure B2 est
largement modifie´e par rapport a` celle des e´le´ments purs dans leurs struc-
tures cubiques centre´es magne´tiques.
– L’atome de Fe dans la structure B2 est stabilise´ par un transfert de
densite´ d’e´tats du pic proche du niveau de Fermi des bandes ↑ et
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↓ du fer pur. Ces transferts sont repre´sente´s par des fle`ches sur la
figure 2.16.
– Quant a` l’atome de Cr, il est fortement de´stabilise´ par rapport au
chrome pur car il y a un pic densite´ d’e´tats au niveau de Fermi,
repe´re´ par une e´toile rouge sur la figure 2.16. La pre´sence d’un tel
pic est tre`s de´stabilisante pour le syste`me qui tend a` se re´arranger
pour minimiser la densite´ d’e´tats au niveau de Fermi : le syste`me est
instable.
Dans cette structure B2, on voit encore que c’est le chrome qui donne
toute sa complexite´ au proble`me. Ce n’est pas un e´le´ment qui s’allie
selon une vision simples des couplages ferromagne´tiques / antiferro-
magne´tiques satisfaits ou frustre´s. L’e´nergie totale d’un alliage a` base de
fer et de chrome est ainsi nettement de´pendante de l’environnement local
de chacun des atomes de Cr.
Distribution des moments magne´tiques locaux
Nous repre´sentons sur la figure 2.17 un diagramme de distribution des
moments magne´tiques des atomes de Fe et Cr pour toutes les configura-
tions (SQS ou ordonne´es) dont on a calcule´ l’e´nergie totale avec SIESTA-
NC. Ce sont ces meˆmes structures dont nous pre´sentions les e´nergies de
me´lange a` la page 55.

















Figure 2.17 – iagramme de distribution des moments magne´tiques des atomes de Fe (en
noir) et Cr (en rouge) pour toutes les configurations SQS ou ordonne´es dont on a calcule´
l’e´nergie totale avec SIESTA-NC.
Les moments magne´tiques des atomes de fer sont majoritairement
d’une amplitude entre 2.2 et 2.5 µB. Le fer pur a e´galement une amplitude
de cet ordre. Le moment magne´tique est donc peu affecte´ par la pre´sence
du chrome.
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Au contraire, les moments magne´tiques des atomes de chrome ont une
amplitude dont la distribution est beaucoup plus large. Celle-ci varie d’en-
viron −2.5 µB a` +0.5 µB. Le le´ger pic de distribution autour de −2.5 µB
correspond aux structures dans lesquelles le chrome est dilue´ dans la ma-
trice de fer. Le deuxie`me pic entre −0.5 et +0.5 µB correspond a` l’ensemble
des autres structures dans lesquelles les concentrations en chrome sont
supe´rieures a` 16 % Cr. Il s’agit des structures dans lesquelles les atomes de
Cr interagissent entre eux de fac¸on re´pulsive et complexe, ce qui conduit
a` un affaiblissement de leurs moments magne´tiques atomiques pour di-
minuer l’intensite´ de la re´pulsion. Le moment magne´tique de l’atome de
Cr dans l’alliage FeCr est largement de´pendant du type d’atomes de son
environnement local.
Cette observation ame`ne un nouveau regard sur les mode`les d’inter-
action tenant explicitement compte du moment magne´tique atomique que
l’on discutera dans le chapitre 3.
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2.4 Les surfaces libres de l’alliage : e´tat de l’art ab
initio
Cette deuxie`me partie de l’e´tude ab initio du syste`me binaire fer–
chrome est de´die´e aux surfaces libres des e´le´ments purs et de l’alliage.
On pourra se re´fe´rer a` l’ouvrage tre`s complet de Desjonque`res et Span-
jaard pour une pre´sentation tre`s comple`te et didactique des concepts de
physique des surfaces [149]. Par calculs DFT, on e´tudie les surfaces a`
bas indices de Miller des e´le´ments purs, la se´gre´gation de Cr dans Fe,
et l’effet des interactions Cr–Cr dans ces surfaces. On a vu dans le cha-
pitre pre´ce´dent que le magne´tisme joue un roˆle de premier ordre dans
la physique du syste`me fer-chrome. Nous verrons que cet effet, amplifie´
en surface, a des conse´quences sur les phe´nome`nes de se´gre´gation. L’effet
des approximations me´thodologiques est e´galement discute´ a` la lumie`re
des re´sultats pre´ce´dents. Ces calculs sont essentiellement re´alise´s avec
SIESTA car on montrera qu’il est important que les super-cellules de calcul
contiennent un grand nombre d’atomes.
2.4.1 Surfaces libres des e´le´ments purs
Malgre´ leur importance technologique, les surfaces libres de Fe et Cr
sont tre`s peu e´tudie´es. Ce sont en effet des surfaces extreˆmement re´actives,
ce qui rend les e´tudes expe´rimentales difficiles. La majorite´ des obser-
vations sont structurales, par LEED, MEIS et AES. On y mesure l’effet
de la surface sur la distance entre les plans (les relaxations de surface).
Bien que ce soit une technique classique pour l’e´tude des surfaces, les
observations au microscrope a` effet tunnel (STM) des surfaces de Fe et
Cr sont rares. Elles apportent cependant une connaissance de base des
proprie´te´s e´lectroniques. La ne´cessite´ d’un ultra-vide et de tre`s basses
tempe´ratures pour les observations expe´rimentales entraıˆne un re´el inte´reˆt
pour les calculs ab initio afin d’en savoir plus sur les proprie´te´s structurales,
e´lectroniques, magne´tiques et e´nerge´tiques de ces surfaces.
Fe
Selon Tyson et Miller [150], l’e´nergie ne´cessaire a` la cre´ation d’une
unite´ de surface de Fe (110) se situerait entre 2.417 et 2.476 J. Les pro-
prie´te´s structurales des surfaces pures de Fe de bas indices de Miller ont
e´te´ syste´matiquement e´tudie´es par Sokolov, Jona, Shih et Marcus [151, 152,
153, 154, 155, 156, 157]. Elles se comportent en accord avec les the´ories de
Jona, Landman, Barnett et Cleveland [158, 159, 160, 161, 162] : contrac-
tion de la premie`re ou des deux premie`res distances interre´ticulaires,
puis dilatation. S’en suivent des oscillations qui s’atte´nuent rapidement
en s’e´loignant de la surface.
Les calculs ab initio de Blonski et al. montrent que la surface de Fe la
plus facile a` cre´er a` 0 K (ayant la plus basse e´nergie de surface) a l’orien-
tation (110) [163]. Suivent les orientations (100), (211) puis (111). Les au-
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teurs observent que le moment magne´tique atomique de Fe augmente en
surface. En particulier, dans la surface (100), il augmente de 2.22 a` 2.95 µB
(+33 %). La surface (110) est moins sensible aux variations de moment
magne´tique, avec un moment magne´tique local de 2.59 µB (+17 %).
Cr
Les proprie´te´s de surface de Cr sont mal connues. Les re´sultats
expe´rimentaux [164, 130, 165, 166, 167, 131] et the´oriques [139, 168, 169,
170] se limitent a` l’orientation (100) du fait de son inte´reˆt pour la magne´to-
re´sistance ge´ante [171] justement due a` la direction de propagation [100]
de l’onde de densite´ de spin (voir paragraphe 2.3.1) perpendiculairement a`
une interface Fe(100)/Cr(100). Les calculs the´oriques montrent que Cr est
tre`s modifie´ structuralement et magne´tiquement par les surfaces libres. Par
exemple, le moment magne´tique passe de 0.6 µB en volume a` presque 3 µB
(+400 %) dans la surface (100) [131, 130]. Structuralement, la contraction
des premie`res couches est e´galement notable (> 5 %) [169, 170].
2.4.2 Surfaces libres de l’alliage et se´gre´gation a` tempe´rature
nulle
L’e´nergie de se´gre´gation d’un atome de chrome dans une surface de
fer est l’e´nergie ne´cessaire a` l’e´change d’un atome de Cr en volume avec
un atome de Fe dans la surface.
Ponomareva et al [172] calculent en EMTO-CPA et DFT que Cr ne de-
vrait pas se´gre´ger, ou de fac¸on tre`s limite´e, dans Fe a` 0 K. Ces auteurs
montrent e´galement que l’e´nergie de se´gre´gation est fortement corre´le´e a` la
concentration en chrome xCr, comme l’est l’e´nergie de me´lange dont nous
discutions a` la section pre´ce´dente. D’autres auteurs trouvent diffe´rentes
e´nergies de se´gre´gation de Cr dans Fe, de diffe´rents signes, sans toute-
fois donner d’explication physique [163, 173, 174]. Ruban et al. [175] cal-
culent en LMTO-LDA une e´nergie de se´gre´gation tre`s positive (+0.16 eV),
c’est-a`-dire non-favorable. Nonas et al. [176] calculent en FP-KKR dans
l’approximation de la densite´ locale (LDA) une e´nergie de se´gre´gation
tre`s le´ge`rement ne´gative a` 0 K (−0.03 eV). Cela irait dans le sens de la
se´gre´gation de Cr en surface, mais reste trop faible en comparaison des
phe´nome`nes entropiques de`s quelques Kelvin. Geng [177] est le premier a`
faire des calculs en GGA tous e´lectrons et montre le roˆle important de la
fonctionnelle d’e´change et corre´lation. L’e´nergie de se´gre´gation calcule´e est
tre`s le´ge`rement ne´gative (−0.05 eV), mais le calcul n’est pas explicite´ dans
l’article. Il montre e´galement qu’a` 0 K, la re´pulsion entre e´le´ments de meˆme
espe`ce en volume comme en surface, dans Fe comme dans Cr, induirait la
se´gre´gation vers la surface de Fe dans Cr (100) mais pas l’inverse. Il est ce-
pendant important de noter que tous les calculs ab initio de la litte´rature se
font dans de petites super-cellules (14 a` 54 atomes) et qu’une extrapolation
aux syste`mes plus dilue´s nous parait injustifie´e conside´rant les proprie´te´s
de l’alliage. Re´cemment, Ponomareva et al. [172] montrent par des calculs
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en PAW GGA que l’e´nergie de se´gre´gation calcule´e est faible, positive ou
ne´gative, et tre`s de´pendante de la taille de la super-cellule utilise´e (voir
tableau 2.11). Kiejna et Wachowicz [173] refont ces calculs en PAW-GGA
mais se limitent e´galement aux syste`mes de petites tailles (tre`s concentre´s).
Les super-cellules utilise´es contiennent 1 a` 2 atomes par plan en moyenne.
Ainsi, ce que les auteurs appellent e´nergie de se´gre´gation d’une impu-
rete´ est en fait l’e´nergie de se´gre´gation d’une (quasi-)monocouche de Cr
du volume vers la surface. Un exemple probant est le moment magne´tique
calcule´ par Kiejna et Wachowicz pour Cr dans la surface pour quatre orien-
tations diffe´rentes [173]. Cr aurait son moment magne´tique local maximum
dans le plan de surface dans l’orientation (210), et minimum dans l’orien-
tation (100). Or, la surface (210) est la seule pour laquelle il ait utilise´ une
cellule plus grande (6 atomes par plan). Il libe`re ainsi un degre´ de liberte´
magne´tique et l’amplitude augmente en conse´quence. En fait, il observe
ici un effet de taille et non un effet de se´gre´gation d’impurete´. C’est aussi
la raison pour laquelle il calcule une e´nergie de se´gre´gation quasi-nulle de
Cr dans Fe (100).
2.4.3 Les surfaces libres e´tudie´es : (100), (110), (111) et (211)
Dans cette e´tude, nous nous inte´ressons a` quatre orientations de sur-
face : (100), (110), (111) et (211). Ces surfaces libres de faibles indices de
Miller sont repre´sente´es sur la figure 2.18.
Figure 2.18 – Vue du plan supe´rieur des surfaces d’orientation cristallographique (100),
(110), (111) et (211). Figures de Blonski et Kiejna [163].
Afin de comparer des orientations entre elles, il est commode de de´finir
la densite´ de surface ρ, le nombre d’atomes par unite´ de surface.
ρ (hkl) =
nombre d’atomes dans la surface d’orientation (hkl)
aire de la surface
. (2.20)
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Comme l’indique le tableau 2.9 par ordre croissant de densite´, les
quatre orientations choisies sont a` la fois d’indice de Miller bas et de den-
site´s de surfaces repre´sentatives : de la plus faible (111) a` la plus forte (110)
des densite´s possibles dans un cristal cubique centre´.
ρ (a−2) ∆Z(1) ∆Z(2)
(111) 0.577 4 3
(211) 0.8165 3 3
(100) 1 4 2
(110) 1.4142 2 1
Table 2.9 – Densite´ de surface ρ des orientations (100), (110), (111) et (211) d’un
re´seau cubique centre´. L’unite´ d’aire est exprime´e en coordonne´es re´duites afin de pouvoir
comparer Fe et Cr de parame`tres de maille diffe´rents. ∆Z(1) et ∆Z(2) sont les nombres de
liaisons aux premiers et deuxie`mes voisins coupe´es.
Par ordre de densite´ de surface croissante, on a donc :
ρ (111) < ρ (211) < ρ (100) < ρ (110) .
2.4.4 Mode`le d’empilement pour les calculs ab initio
Par un empilement de couches minces se´pare´es par du vide
En conditions tri-pe´riodiques, les surfaces libres (hkl) sont mode´lise´es
par un empilement de N plans atomiques d’orientation (hkl), et d’une
couche de vide d’e´paisseur L selon 〈hkl〉 [178].
Combien de plans empiler ?
Le nombre de plans atomiques empile´s N doit eˆtre assez grand pour
que le plan central soit e´quivalent (structuralement, e´lectroniquement et
magne´tiquement) a` un plan de volume, ce qui revient a` se´parer les deux
surfaces d’assez de couches atomiques pour qu’elles n’interagissent pas
entre elles. Deux strate´gies sont possibles :
– augmenter le nombre de couches atomiques N par pas jusqu’a`
convergence des proprie´te´s de la couche centrale.
– fixer la couche centrale dans les positions de volume et augmenter
pas a` pas N.
Cette dernie`re solution a l’avantage de limiter N, mais nous observons
avec ce dernier sche´ma une convergence du moment magne´tique local a`
des valeurs diffe´rentes de celles en volume, sauf pour N aussi grand que
dans le premier sche´ma de convergence. C’est donc ce premier sche´ma que
nous utilisons dans la suite du document.
Nous trouvons N = 14 pour converger pour les quatre orientations.
C’est un nombre e´leve´, qui s’explique d’une part par les surfaces tre`s
ouvertes que nous e´tudions (les relaxations structurales se propageant plus
loin vers le volume), et d’autre part par les interactions magne´tiques (il faut
un certain nombre de couches pour qu’un atome de la couche centrale ne
ressente plus le tre`s grand moment magne´tique d’un atome de surface).
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Syme´tries selon xy et concentrations surfaciques
Nos tests montrent que 14 couches sont ne´cessaires pour que les atomes
du plan central aient les proprie´te´s d’atomes de volume. Or, les puis-
sances de calcul disponibles sont adapte´es a` l’e´tude de quelques centaines
d’atomes seulement. On ne peut donc conside´rer que quelques atomes par
plan.
Par exemple, une super-cellule 2× 2× 14 contient de´ja` 56 atomes si la
maille e´le´mentaire ne contient qu’un atome. La concentration volumique
est donc au minimum de 1 pour 56, soit 1.8 %. Par contre, dans le plan, la
concentration minimum est de´ja` de 1 pour 4, soit 25 %.
Du fait des puissances de calcul disponibles, une super-cellule de
14 couches atomiques ne peut contenir qu’un maximum d’une ving-
taine d’atomes par couche. Ainsi, le code SIESTA-NC permet, graˆce a`
sa base localise´e et aux pseudo-potentiels a` norme conserve´e, de traiter
assez aise´ment jusqu’a` 18 atomes par couches pour l’orientation (110).
Cela repre´sente 266 atomes par super-cellule, ce qui est tre`s important
pour des e´tudes syste´matiques ne´cessitant des centaines de calculs. L’ef-
ficacite´ des calculs en base d’ondes localise´es permet d’envisager une
e´tude syste´matique et e´taye´e des effets de concentration, c’est-a`-dire de
conside´rer l’ensemble des positions possibles, et un grand nombre de
concentrations. Les codes en base d’ondes planes, moins efficaces, ne per-
mettent pas d’envisager des e´tudes aussi syste´matiques. Nous montrons
dans la suite du document que cela biaise parfois l’interpre´tation physique
des re´sultats quant a` la concentration surfacique d’impurete´s (parfois de
100 % dans certaines cellules e´le´mentaires repre´sente´es en noir dans la fi-
gure 2.18).
Si la concentration surfacique est x (p) = 1 :
1. Du fait des conditions pe´riodiques, le degre´ de liberte´ de la structure
e´lectronique en surface (magne´tisme, transfert de densite´ de charge)
est limite´.
2. Nous verrons dans la suite du document que la concentration sur-
facique xCr (p) est un degre´ de liberte´ aux conse´quences physiques
importantes.
2.5 Notre e´tude ab initio des surfaces libres des
e´le´ments purs
2.5.1 E´nergies de surface
L’e´nergie de surface γ(hkl)i est le travail a` fournir au syste`me pour for-
mer une unite´ de surface d’orientation (hkl) de l’e´le´ment i (Fe ou Cr
dans notre e´tude). C’est en conse´quence une e´nergie par unite´ de sur-
face. Connaissant le nombre d’atomes par unite´ de surface (ρ (hkl), voir
e´quation 2.20 et tableau 2.9), c’est aussi une e´nergie par atome, ce qui peut
eˆtre une e´criture avantageuse dans un mode`le atomistique. Pour calculer
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l’e´nergie de surface γ(hkl)i de l’e´le´ment i dans l’orientation (hkl) en DFT,







E(hkl)slab,i − NE (i)
)
(2.21)
ou` E(hkl)slab,i est l’e´nergie totale d’une super-cellule de N atomes i contenant
deux surfaces (hkl) de l’e´le´ment i, et E (i) est l’e´nergie par atome de
l’e´le´ment i en volume calcule´e dans son e´tat de re´fe´rence, tel que de´fini
dans le paragraphe 2.3.2. Pour Fe et Cr, il s’agit des phases cubiques
centre´es magne´tiques a` leur parame`tre de maille d’e´quilibre.
Dans un mode`le de liaisons coupe´es tel que le mode`le d’Ising, l’e´nergie
de surface est proportionnelle au nombre de liaisons coupe´es et a` l’e´nergie
de cohe´sion. Les e´nergies de cohe´sion de Fe (4.28 eV/atome selon [125]) et
de Cr (4.10 eV/atome selon [125]) diffe`rent de moins de 5 %. Ainsi, selon
ce mode`le, les e´nergies de surface de Fe seraient ≈ 5 % supe´rieures a` celles
de Cr.
Les e´nergies de surface calcule´es dans les cas magne´tiques et non-
magne´tiques avec SIESTA-NC pour des super-cellules contenant 14 plans
de 9 a` 18 atomes par plan et une couche de vide d’e´paisseur 15 A˚ sont
repre´sente´es sur la figure 2.19 en fonction de la densite´ de surface (se
re´fe´rer au tableau 2.9 pour le lien entre la densite´ surfacique ρ de chaque
orientation de surface).
Pour Fe comme pour Cr, on observe sur la figure 2.19 que la prise en
compte du magne´tisme dans les calculs abaisse l’e´nergie de surface. On
attend donc des atomes de surface a` moment magne´tique local non-nul,
en accord avec les mesures expe´rimentales pre´sente´es au paragraphe 2.4.
On observe e´galement sur cette figure que γFe est compris entre 2.7
et 3.7 J/m2 quand γCr est compris entre 3.5 et 4.4 J/m2. Les e´nergies de
surface de Cr sont donc supe´rieures a` celles de Fe d’environ 0.7 J/m2 :
γCr > γFe, ∀h, k, l. (2.22)
Ces calculs sont en accord qualitatif avec les premiers re´sultats ab initio
syste´matiques sur les surfaces de me´taux publie´s par Vitos et al. [179]. Ces
derniers calculent en GGA des e´nergies de suface de fer comprises entre
2.2 et 2.8 J/m² et de chrome entre 3.5 et 4.1 J/m². Cette observation (eq.
2.22) est en contradiction avec ce qu’on pourrait attendre dans le cadre
the´orique d’un mode`le de liaisons coupe´es. Nous verrons dans les deux
chapitres suivant qu’un tel mode`le ne peut reprodruire les effets structu-
raux, e´lectroniques et surtout magne´tiques des surfaces de Fe, Cr et de
l’alliage FeCr.
Les e´nergies de surface de Fe varient quasi-line´airement avec la densite´
surfacique, en accord avec les re´sultats tre`s re´cents de Blonski et al. [163].
Pour Fe et Cr, l’orientation (100) a une e´nergie de surface en dessous de
la courbe de tendance line´aire avec la densite´ surfacique. Cet effet est plus
marque´ pour Cr : environ 0.2 J/m2 en dessous de la courbe de tendance.
Comment expliquer cette singularite´ Cr(100) ? Lorsqu’on compare
les calculs non-magne´tiques et les magne´tiques pour Fe et Cr (100)
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Figure 2.19 – E´nergies des surfaces libres de Fe (en haut) et Cr (en bas) calcule´es par
SIESTA-NC avec (ronds) et sans (carre´s) magne´tisme pour des super-cellules contenant
14 plans de 9 a` 18 atomes et un vide de 15 A˚ en fonction de la densite´ de surface (se re´fe´rer
au tableau 2.9 pour les relations entre densite´ surfacique et orientation de la surface :
ρ111 < ρ211 < ρ100 < ρ110).
repre´sente´s sur la figure 2.19, on observe la tendance inverse : l’e´nergie
de surface est de nouveau hors de la courbe de tendance, mais cette fois-ci
au dessus.
Pour Cr comme pour Fe, les surfaces non-magne´tiques couˆtent entre
0.4 et 0.6 J/m2 de plus que les surfaces magne´tiques. Le magne´tisme stabi-
lise donc de fac¸on importante les surfaces libres des deux e´le´ments. Cela
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invalide les extrapolations depuis les mesures a` haute tempe´rature des ten-
sions de surface dans la phase liquide pour le fer et le chrome de Tyson et
Miller [150].
Pour illustrer ce roˆle important du magne´tisme, notons que
la diffe´rence d’e´nergie entre les phases AF et NM de Cr cc est
0.028 eV/atome, alors que la diffe´rence entre les e´nergies de surfaces
de Cr magne´tiques et NM est de 0.5 a` 1.5 eV/atome, selon l’orientation.
Cependant, contrairement a` Cr, le magne´tisme stabilise significativement
Fe en volume de 0.555 eV/atome, ce qui est du meˆme ordre de grandeur
que la stabilisation en surface.
2.5.2 Magne´tisme en surface
Afin de comprendre ce fort effet du magne´tisme sur la stabilisation des
surfaces, on regarde figure (2.20) le moment magne´tique porte´ par chaque
atome de Fe ou de Cr en fonction du plan dans lequel il se trouve. Lorsque
l’atome est dans le plan d’indice 7, c’est-a`-dire au milieu de la couche
mince, le moment magne´tique local est celui de l’atome de volume : l’aug-
mentation de moment magne´tique local ∆M/M est nul. Lorsqu’on observe
le moment magne´tique des atomes des plans plus proches de la surface,
ceux-ci augmentent : les atomes de surface sont moins coordine´s, ce qui
donne lieu au re´tre´cissement de la bande d et induit une augmentation du
moment magne´tique local. Cette augmentation n’est cependant pas dans
les meˆmes rapports pour Fe et Cr : elle est bien plus grande pour Cr. Dans
Fe, l’augmentation relative par rapport au volume ∆M/M est de 19 a` 32 %
selon l’orientation. Elle est de 71 a` 136 % dans Cr.
Pour les deux e´le´ments, l’augmentation en surface est largement
de´pendante de l’orientation. En dehors de l’orientation (100), plus la sur-
face est dense, plus l’augmentation est faible. Cela est e´galement duˆ a`
l’augmentation de l’interaction d–d et a` l’e´largissement de la bande d
dans les syste`mes plus denses. L’orientation (100) ne ve´rifie pourtant pas
cette affirmation. Alors que sa densite´ ρ100 est interme´diaire entre ρ211 et
ρ110, c’est dans cette orientation que l’augmentation relative du moment
magne´tique local en surface est la plus grande.
Qu’est-ce qui rend l’orientation (100) si particulie`re ?
2.5.3 Singularite´s de l’orientation (100)
Dans un re´seau cubique centre´, un atome dans un plan de surface (100)
a 4 voisins dans le plan sous-jacent (plan 1 sur la figure 2.20). Cet atome
n’a aucun premier voisin dans son plan (0 sur la figure 2.20). Or, c’est avec
les premiers voisins que se fait le couplage antiferromagne´tique.
Des calculs de liaisons fortes auto-cohe´rents ont pre´dit [180, 181] qu’un
e´le´ment antiferromagne´tique tel que Cr pourrait pre´senter, pour cette
orientation, un ferromagne´tisme dans le plan, ainsi qu’une nette augmen-
tation du moment magne´tique dans la surface. Ces pre´dictions the´oriques
ont e´te´ confirme´es expe´rimentalement [165, 166, 167] par spectroscopie
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Figure 2.20 – Variation du moment magne´tique local en fonction de la distance se´parant
l’atome de la surface pour Fe et Cr. Calculs SIESTA-NC.
ARPES (Angle-resolved photoelectron spectroscopy), puis recalcule´es ab
initio. Ces re´sultats montrent une augmentation de moment magne´tique
de l’ordre de 500 % en surface [174, 170, 168].
Comment comprendre que le couˆt e´nerge´tique de cre´ation d’une sur-
face de Cr (100) soit plus faible qu’attendu, mais qu’il soit e´tonnamment
fort dans le cas non-magne´tique ?
Sur la figure 2.21, on repre´sente la PDOS calcule´es en SIESTA-NC d’un
atome de Cr non-magne´tique de volume cubique centre´, et d’un atome
de Cr de surface dans les orientations (100), (110), (111) et (211). Bien
que gardant l’allure ge´ne´rale de la PDOS des atomes de volume, les am-
plitudes relatives de chacun des pics diffe`rent d’une orientation a` l’autre.
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En particulier, un e´tat de surface apparaıˆt, pour l’orientation (100) unique-
ment, au niveau de Fermi (repe´re´ par une e´toile sur la figure 2.21). Cet
e´tat de surface vient de l’apparition d’e´tats non-liants en surface du fait de
la diminution de la coordination discute´e plus haut. Il est clair qu’il s’agit
d’un nouvel e´tat et non d’une restructuration par recombinaison d’e´tats
de´ja` existants car on retrouve de part et d’autre du niveau de Fermi les
e´tats liants et antiliants qui apparaissaient de´ja` dans Cr cubique centre´.
La pre´sence d’un tel e´tat au niveau de Fermi est tre`s de´stabilisant pour le
syste`me, qui aimerait pouvoir se re´organiser.
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Figure 2.21 – PDOS des atomes de volume cubique centre´ et du plan de surface des
orientations de Cr (110), (211), (111) et (100) non-magne´tiques calcule´es en SIESTA-
NC.
Dans le molybde`ne et le tungsten, e´le´ments des couches 4d et
5d de la meˆme colonne que le chrome dans le tableau pe´riodique,
cette re´organisation se fait structurellement. W(100) reconstruit en(√
2×√2
)






R45° [182, 183, 184, 185].
Le Cr ne fait pas de reconstruction structurelle en surface comme W ou
Mo pour ne pas avoir d’e´tat de surface au niveau de Fermi. Afin d’e´liminer
ce pic, la bande se de´compose violemment en deux bandes de part et
d’autre du niveau de Fermi, donnant lieu a` un moment magne´tique local
d’autant plus fort que le la densite´ au niveau de Fermi e´tait forte. Les
PDOS des atomes de volume cubique centre´ et du plan de surface des
orientations de Cr (110), (211), (111) et (100) calcule´es avec le magne´tisme
en SIESTA-NC sont repre´sente´es sur la figure 2.22.
On observe sur tous les plans de surface un net transfert de densite´
e´lectronique de la bande ↓ vers la bande ↑, donnant lieu, dans toutes les
orientations, a` un moment magne´tique local augmente´ par rapport au vo-
lume, comme le montre de´ja` la figure 2.20. Il n’y a plus d’e´tat de surface
dans l’orientation (100). La PDOS de cette orientation montre d’ailleurs un
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Figure 2.22 – PDOS des atomes de volume cubique centre´ et du plan de surface des
orientations de Cr (110), (211), (111) et (100) magne´tiques calcule´es en SIESTA-NC.
pseudo-gap prononce´ au niveau de Fermi, ce qui la stabilise plus que les
autres surfaces.
En re´sume´ : sans magne´tisme, la surface (100) est donc moins stable
que les autres surfaces libres du chrome pur a` cause d’un e´tat de sur-
face au niveau de Fermi. A` l’oppose´, le de´doublement de la bande par le
magne´tisme induit un pseudo-gap au niveau de Fermi qui stabilise parti-
culie`rement le syste`me.
Nous observons e´galement que cette surface est ferromagne´tique dans
le plan. Tous les atomes de Cr de la surface portent un moment aligne´
avec les moments voisins dans le plan, comme l’indique le sche´ma 2.23
sur lequel nous reportons les moments magne´tiques atomiques calcule´s
en SIESTA-NC.
2.5.4 Relaxations de surface
La pre´sence de surfaces induit une relaxation des distances inter-
re´ticulaires. Une relaxation classique est du type − + − + − . . ., ce qui
signifie : contraction de la distance entre les deux premiers plans, puis
dilatation, puis contraction, dilatation . . . , de sorte qu’apparaissent des
oscillations dont l’amplitude diminue en s’e´loignant de la surface. Ces re-
laxations sont dues au lissage de l’e´vanescence de la densite´ e´lectronique
en surface [159, 160, 161, 162].
Les relaxations relatives des trois premie`res distances inter-re´ticulaires
calcule´es en SIESTA-NC sont indique´es dans le tableau 2.10 avec les cal-
culs ab initio ante´rieurs et les mesures expe´rimentales, principalement de
Sokolov, Shih, Jona et Marcus [158, 152, 153, 157, 156, 186]. Des difficulte´s
techniques dans le cycle d’auto-cohe´rence de la densite´ e´lectronique ont
empeˆche´ la relaxation des surfaces Fe (111) et (211) non-magne´tiques.
Les surfaces de Fe et Cr (100), (110) et (211) ont des comportements
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Figure 2.23 – E´tat magne´tique de la surface de Cr (100) calcule´e en SIESTA-NC. Le
plan grise´ repre´sente la surface. Le plan infe´rieur repre´sente le 14e plan, c’est-a`-dire le
volume. Les moments magne´tiques atomiques sont indique´s en blanc. On observe un fer-
romagne´tisme dans le plan, pour chacun des plans.
classiques : d01 diminue, puis d12 augmente, et d23 diminue de nouveau
pour devenir ne´gligeable. Dans Fe et Cr, l’amplitude des relaxations dans
les orientations Fe et Cr (100) et (110) ainsi que Cr (211) sont faibles,
infe´rieures a` 3 %. Les relaxations dans Fe (211) sont d’une amplitude plus
e´leve´e (−9.2 % puis +4.7 %). Le tableau 2.10 re´capitule ces donne´es, et les
compare aux rares re´sultats expe´rimentaux en LEED ou MEIS.
Les surfaces de Fe et Cr (111) ont un comportement diffe´rent. Fe(111)
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subit une contraction de d01 assez prononce´e (−6.2 %) suivie d’une contrac-
tion violente de d12 (−15.2 %) et enfin d’une dilatation e´galement violente
de d23 (+12.9 %). Les surfaces de Cr (111) subit une violente dilatation de
d01 (+13.0 %), contrairement a` toutes les autres surfaces, suivie d’une vio-
lente contraction de d12 (−13.4 %), puis enfin d’une nouvelle dilatation de
d23 (+8.2 %). Ce type de comportement est lie´ a` l’hybridation d’orbitales
e´lectroniques dans certaines orientations cristallographiques.
Dans Fe, l’amplitude des relaxations sur les trois premie`res couches
est corre´le´e a` la densite´ surfacique (se re´fe´rer au tableau 2.9). Plus celle-
ci est ouverte, c’est-a`-dire plus sa densite´ surfacique est faible, et plus la
relaxation est importante : ∆111 > ∆211 > ∆100 > ∆110. Ce n’est plus vrai
pour Cr pour lequel nous avons montre´ que les effets magne´tiques sont
tre`s forts. Ils supplantent les effets e´lastiques.
Les surfaces non-magne´tiques montrent des relaxations supe´rieures de
presque un ordre de grandeur aux surfaces magne´tiques. Le seul degre´
de liberte´ de ces plans atomiques pour s’accomoder de la pre´sence de la
surface est structural : ils relaxent. Dans les surfaces magne´tiques, le degre´
de liberte´ magne´tique permet de limiter les relaxations structurales qui
couˆtent en e´nergie e´lastique.
Ossowski, Blonski et Kiejna ont e´galement calcule´ les relaxations de
surfaces de Fe et Cr [163, 174]. Ils trouvent les meˆmes tendances avec une
atte´nuation syste´matique de quelques pourcents. Cette faible diffe´rence est
certainement due a` l’influence du magne´tisme plus faible dans les calculs
de type VASP-PAW.
2.5.5 Effet des relaxations sur les e´nergies de surface
L’amplitude des relaxations discute´es ci-dessus est parfois non-
ne´gligeable. Afin de ve´rifier l’influence des relaxations sur les e´nergies de
surface, on a calcule´ ces dernie`res avec et sans relaxations des positions
atomiques. On repre´sente sur la figure 2.24 la diffe´rence relative entre les
e´nergie des surfaces relaxe´es et non-relaxe´es.
L’effet des relaxations sur l’e´nergie de surface est faible. Elles stabilisent
les surfaces de moins de 3 %. En accord avec les re´sultats pre´ce´dents, l’effet
des relaxations diminue avec la densite´ surfacique. Les surfaces de fer sont
plus sensibles, e´nerge´tiquement, a` l’effet des relaxations. Cet effet reste
cependant minime, de l’ordre de 0.5 a` 1 % plus pre´sent que dans le chrome.
2.5.6 Transferts de charge en surface
Dans Fe, des transferts de charge de 0.04 ont lieu de la couche de sur-
face (0) vers les couches adjacentes (1 et 2). C’est e´galement le cas dans Cr
(111). Ce sont 0.06 e´lectron par atome qui sont transfe´re´s pour Cr (110)
et (211). La surface perd alors 0.10 e´lectron par atome. Cr (100) pre´sente
le comportement inverse : chaque atome du plan de surface gagne 0.13
e´lectrons qui viennent de fac¸on quasi-e´gale des quatre couches suivantes.
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E´le´ment Orientation d01 (%) d12(%) d23(%)
111 −14.31 −21.20 13.92
Cr 211 −14.51 0.14 2.38
non-magne´tique 100 10.58 2.43 −1.88
110 −3.53 0.78 −0.10
111 13.05 −13.44 8.23
Cr 211 −1.42 −0.21 1.43
magne´tique 100 −1.25 2.05 −0.39
110 −0.86 0.44 −0.38
111 * * *
Fe 211 * * *
non-magne´tique 100 15.95 9.03 −0.75
110 −1.39 0.53 0.41
111 −6.24 −15.19 12.89
111 LEED [156] −16.9± 3 −9.8± 3 4.2± 3.6
111 MEIS [187] −29.0± 7 6± 5
211 −9.16 4.74 −0.16
Fe 211 LEED [157] −10.4± 2.6 5.4± 2.6 −1.3± 3.4
magne´tique 100 −3.00 2.90 1.15
100 LEED [186] −5± 2 5± 2
110 −0.20 0.27 −0.40
110 LEED [152] 0.5± 2
110 MEIS [188] 1± 2 0.5± 2
Table 2.10 – Relaxations relatives des trois premie`res distances inter-re´ticulaires d01, d12
et d23 calcule´es avec SIESTA-NC pour les surfaces de Fe et Cr (110), (211), (111) et
(100) dans les cas magne´tiques et non-magne´tiques. Les orientations sont classe´es par
ordre de densite´ surfacique croissant : ρ111 < ρ211 < ρ100 < ρ110.
* les calculs de Fe (111) et (211) non-magne´tiques ne convergent pas (voir texte).
Les plans sous-jacents a` la surface alimentent l’amplification du moment
magne´tique des atomes du plan de surface.
2.6 Se´gre´gation du chrome dans les surfaces libres
de fer
Christensen et al. [189] font une e´tude ab initio syste´matique en LMTO-
CPA pour 24 me´taux de transition. Cela repre´sente 552 combinaisons d’im-
purete´s–hoˆte. Chelikowsky [190] compile 40 expe´riences de se´gre´gation
(dont Leygraph et al. pour Fe–Cr [191]). Les calculs de Christensen et al.
sont en accord avec 38 des 40 expe´riences. Seuls la se´gre´gation de Cu dans
Pt et de Cr dans Fe induisent des de´saccords qualitatifs entre calculs et
expe´rience. Alors que Leygraph et al. semblent observer un enrichissement
des surfaces libres (100) et (110) en chrome, Christensen et al. calculent des
e´nergies de se´gre´gation de +0.36 eV, signe d’un appauvrissement des sur-
faces en chrome. Les observations AES de Leygraph et al. a` tempe´rature
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Figure 2.24 – Diffe´rence relative entre les e´nergies des surfaces libres relaxe´es et non
relaxe´es de fer et de chrome. On pourra se re´fe´rer au tableau 2.9 pour les relations entre
densite´ surfacique et orientation de la surface (ρ111 < ρ211 < ρ100 < ρ110).
ambiante sont cependant a` composition nominale de chrome assez e´leve´e
(16 % Cr) apre`s des traitements thermiques a` tempe´ratures supe´rieures a`
800 K. Une manie`re de rappeler la singularite´ du syste`me fer–chrome.
2.6.1 De´finition de l’e´nergie de se´gre´gation
L’e´nergie de se´gre´gation est la force motrice de la se´gre´gation de sur-
face. Elle repre´sente la variation d’e´nergie qui re´sulte de l’e´change entre
un atome de type A de volume et un atome de type B en surface. La sur-
face n’est pas ne´cessairement le plan de surface. Il peut s’agir d’un plan
sous-jacent. On calcule l’e´nergie de se´gre´gation ∆E0seg (p) d’un atome de
Cr vers le plan de surface p dans l’orientation (hkl) :
∆E0seg (p) = Eslab (p)− Eslab (v) (2.23)
avec
Eslab (v) ≡ Eslab (7) (2.24)
ou` Eslab (p) est l’e´nergie totale d’une super-cellule contenant une couche
mince de Fe avec une impurete´ Cr dans le plan p, et Eslab (v) est l’e´nergie
de la meˆme super-cellule avec Cr dans le plan du milieu de la couche
mince (le plan de volume qui est le plan p = 7 dans nos supercellules). La
figure 2.25 illustre le bilan e´nerge´tique 2.23.
2.6.2 Se´gre´gation dans le plan (100)
Nous avons vu au paragraphe 2.3.2 que la dissolution d’une impurete´
Cr dans une matrice Fe est exothermique. L’e´nergie de mise en solution
correspondante calcule´e ab initio va de −0.47 eV en SIESTA-NC a` −0.12 eV
en PWSCF-PAW comme nous le montrions a` la section 2.3.2. Nous avons
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Figure 2.25 – Sche´ma du bilan e´nerge´tique pour le calcul de l’e´nergie de se´gre´gation.
Dans l’e´tat final, l’atome noir est dans le plan de surface (p = 0 dans la relation 2.23).
e´galement vu que les pseudo-potentiels ont une grande influence sur
les proprie´te´s magne´tiques calcule´es. En particulier, l’approximation des
pseudo-potentiels a` norme conserve´e surestime le moment magne´tique lo-
cal de Cr. Qu’en est-il en surface ?
Le calcul ab initio de l’e´nergie de se´gre´gation de Cr dans des surfaces
de Fe a fait l’objet d’un regain d’inte´reˆt ces dernie`res anne´es [172, 173].
Le tableau 2.11 re´capitule l’ensemble des e´nergies de se´gre´gation calcule´es
par le passe´ a` notre connaissance, ainsi que la me´thode et la taille des
super-cellules de calcul utilise´es (pour les calculs pe´riodiques).
Nous observons pour l’orientation (100) une tre`s forte dispersion des
e´nergies de se´gre´gation calcule´es. Meˆme en restant dans des approxi-
mations de calcul tout-a`-fait comparables, par exemple VASP-PAW-GGA,
l’e´nergie de se´gre´gation de Cr dans Fe(100) varie de −0.04 a` +0.18 eV.
Cette observation a de´ja` e´te´ faite par Ponomareva et al. mais n’a, a` notre
connaissance, pas e´te´ explique´e [172].
Afin de donner une explication a` ce phe´nome`ne, nous indiquons
e´galement dans le tableau 2.11 la taille des super-cellules utilise´es pour les
calculs. Cela nous permet de rappeler l’importance des effets de taille dans
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Orientation Re´fe´rence Me´thode ∆E0seg (0) (eV) Super-cellule
Ce travail SIESTA-NC-GGA −0.295 3× 3× 14a
Ce travail SIESTA-NC-GGA −0.305 6× 6× 14
Ce travail PWSCF-US-GGA 0.183 3× 3× 14
Ce travail PWSCF-PAW-GGA 0.141 3× 3× 14
[172] VASP-PAW-GGA −0.043 2× 2× 7
[172] VASP-PAW-GGA −0.02 2× 4× 7
[172] VASP-PAW-GGA −0.009 3× 3× 7
[172] VASP-PAW-GGA 0.080 2× 2× 9
(100) [172] VASP-PAW-GGA 0.090 3× 3× 9
[172] VASP-PAW-GGA 0.069 2× 2× 11
[172] VASP-PAW-GGA 0.064 3× 3× 11
[173] VASP-PAW-GGA 0.076 2× 2× 11
[177] FLAPW-GGA 0.31 1× 1× 14
[177] FLAPW-GGA 0.04 c (2× 2× 14)
[177] FLAPW-GGA −0.11 2× 2× 14
[177] FLAPW-GGA −0.15 c (4× 4× 14)
[176] FP-KKR-LDA −0.05
[175] LMTO-ASA+M-LDA 0.2
[172] EMTO-CPA-LDA 0.180 7 couches
[172] EMTO-CPA-LDA 0.130 13 couches
(110) [173] VASP-PAW-GGA −0.001 2× 2× 11
Ce travail SIESTA-NC-GGA −0.260 3× 3× 14b
(111) [173] VASP-PAW-GGA 0.014 2× 2× 15
(210) [173] VASP-PAW-GGA 0.281 1× 2× 20
Table 2.11 – E´nergies de se´gre´gation calcule´es ab initio de Cr dans Fe dans les orien-
tations (100), (110), (111) et (211). La me´thode de calcul employe´e et la taille de la
super-cellule utilise´es sont indique´es. Les configurations c (x× x× z) sont des surfaces
reconstruites.
a 9 atomes par plan
b 18 atomes par plan
les calculs ab initio de surfaces. Ces e´tudes sont en effet limite´es a` quelques
dizaines d’atomes. Comme nous l’indiquions au paragraphe 2.4.4, il faut
empiler un certain nombre de couches atomiques perpendiculairement a` la
surface. Un atome par plan revient en fait a` une monocouche ! Ce nombre
de couches, que nous avons pris e´gal a` 14, limite grandement l’aire de la
surface. Si on met quatre atomes dans le plan de surface, cela fait de´ja`
4× 4× 14 = 224 atomes dans la super-cellule, ce qui est grand pour un
calcul ab initio. Nous verrons dans la suite du document qu’une e´tude
de la taille des super-cellule des calculs PAW, comme l’indique le tableau
2.11, permet de mieux appre´hender ce proble`me. En effet, nous montrons
qu’une super-cellule a` un atome par plan revient a` calculer l’e´nergie de
se´gre´gation d’une monocouche entie`re de Cr, ce qui est diffe´rent d’une
e´nergie de se´gre´gation d’impurete´.
Rappelons ici l’avantage des calculs SIESTA en pseudo-potentiels a`
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norme conserve´e qui permettent de conside´rer des cellules aussi grandes
plus sereinement qu’avec des bases d’ondes planes.
Comme pour le volume, nous avons re´alise´ des calculs de surface avec
SIESTA-NC, mais e´galement avec PWSCF-PAW et PWSCF-US. L’e´nergie de
se´gre´gation calcule´e dans les 6 plans de surface de Fe (100) est repre´sente´e
sur la figure 2.26.
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Figure 2.26 – E´nergie de se´gre´gation d’une impurete´ Cr dans Fe(100) magne´tique dans
les 6 premie`res couches de surface (p = 0 a` 5, p = 6 est le plan de volume), calcule´e avec
les me´thodes suivantes : (noir) SIESTA NC, (rouge) PWSCF PAW, et (vert) PWSCF US,
dans une super-cellule 3× 3× 14.
On observe une diffe´rence significative de comportement entre les
re´sultats NC d’une part, et US et PAW d’autre part. Ces calculs sont
re´alise´s pour les meˆmes tailles de cellule : 3× 3× 14. Alors que les cal-
culs US et PAW montrent une se´gre´gation d’impurete´ dans le plan de
surface endothermique (respectivement +0.18 et +0.14 eV), les calculs NC
avec SIESTA trouvent ∆E0seg(100) ne´gatif, c’est-a`-dire exothermique (−0.29
eV). C’est une diffe´rence qualitative importante que l’on peut expliquer par
la surestimation des effets de stabilisation lie´s au magne´tisme par les pseu-
dopotentiels NC. Ceux-ci surestiment le moment magne´tique du chrome
en surface et en conse´quence sa stabilisation. Il serait inte´ressant ici de
pouvoir controler le moment magne´tique de l’atome de chrome, a` mo-
ment magne´tique du fer constant, et de quantifier ainsi son influence sur
l’e´nergie de se´gre´gation.
On observe e´galement, inde´pendemment du type de pseudopoten-
tiel, un phe´nome`ne jamais de´crit a` notre connaissance : quelle que soit
l’approximation utilise´e, l’e´nergie de se´gre´gation dans le plan sous-jacent
la surface (p = 1) est tre`s e´leve´e (> 0.3 eV). Nous reviendrons sur ce
point plus tard mais notons qu’il est particulie`rement lie´ aux interactions
magne´tiques a` l’e´chelle atomique.
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2.6.3 Comparaison (100) / (110)
Nous avons e´galement calcule´ l’e´nergie de se´gre´gation d’impurete´ du
chrome dans le fer (110) qui est repre´sente´e sur la figure 2.27 avec l’e´nergie
de se´gre´gation d’impurete´ dans Fe (100).
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Figure 2.27 – E´nergie de se´gre´gation d’impurete´ du chrome dans le fer (110) en noir et
(100) en rouge. Les cellules sont de types 3× 3× 14 contenant 9 atomes par plan (100)
et 18 atomes par plan (110). Les calculs sont re´alise´s avec SIESTA-NC.
La se´gre´gation d’impurete´ dans Fe (110) a la meˆme tendance que dans
Fe (100) avec une plus faible ampleur. L’e´nergie de se´gre´gation dans le
plan sous-jacent de la surface (p = 1) est exothermique, e´gale a` 0.17 eV.
La se´gre´gation dans le plan de surface est e´galement endothermique en
SIESTA-NC de −0.26 eV.
La diminution de l’amplitude des meˆmes effets s’explique par la den-
site´ surfacique plus e´leve´e de l’orientation (110). Les effets du magne´tisme
sont moins forts dans la (110) que dans la (100).
2.6.4 Effet du magne´tisme sur la se´gre´gation d’impurete´
Nous avons de´crit la stabilisation des surfaces des e´le´ments purs par
l’augmentation du moment magne´tique atomique en surface. Nous avions
de´crit que c’est l’e´le´ment chrome qui est le plus sensible a` une augmenta-
tion de son moment magne´tique atomique en surface. On trace l’e´volution
du moment magne´tique atomique de l’impurete´ Cr dans Fe (100) sur la
figure 2.28.
C’est dans l’orientation (100) que le moment magne´tique du chrome
MCr est le plus augmente´ en pre´sence de la surface car c’est l’orientation
la moins dense. Dans le plan de surface, le moment magne´tique atomique
du chrome est e´gal a` 4.25 µB. Cette augmentation a lieu pour les meˆmes
raisons que dans les surfaces libres. Dans Fe (100), le moment magne´tique
augmente a` partir du plan p = 1, c’est-a`-dire du plan sous-jacent la surface.
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Figure 2.28 – Moment magne´tique de l’atome d’impurete´ Cr dans les diffe´rents plans de
volume (p = 6) jusqu’a` la surface (p = 0) dans Fe (100) en rouge et (110) en noir. Ces
re´sultats sont issus de calculs SIESTA-NC.
Dans l’orientation (110), le moment magne´tique n’augmente notable-
ment que dans le plan de surface (p = 0). Le chrome a alors un moment
magne´tique e´gal a` 3.66 µB.
Afin de comprendre la relation entre la nette augmentation du moment
magne´tique des impurete´s et la se´gre´gation d’impurete´ dans Fe, on calcule
les e´nergies de se´gre´gation du chrome non-magne´tique dans le fer non-
magne´tique. Ces e´nergies de se´gre´gation sont repre´sente´es sur la figure
2.29.
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Figure 2.29 – E´nergie de se´gre´gation d’impurete´ du chrome non-magne´tique dans le fer
non-magne´tique (110) en noir et (100) en rouge. Les cellules sont de types 3× 3× 14
contenant 9 atomes par plan (100) et 18 atomes par plan (110). Les calculs sont re´alise´s
avec SIESTA-NC. Le syste`me entier est non-magne´tique.
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En comparant les figures 2.27 et 2.29, il semble clair que les e´nergies
de se´gre´gation du chrome dans le plan de surface du fer sont fortement
corre´le´es au magne´tisme. Cependant, on observe toujours une augmenta-
tion de l’e´nergie de se´gre´gation dans le plan sous-jacent de la surface (100),
puis une le´ge`re stabilisation dans la surface. Dans le plan (110), il n’y a plus
de de´stabilisation dans le plan p = 1, mais la stabilisation reste importante
dans le plan de surface. Le profil de se´gre´gation semble ainsi lie´ de fac¸on
tre`s fine a` la structure e´lectronique de la surface et de´pend de l’orientation.
Le magne´tisme explique partiellement ce phe´nome`ne atypique. Des e´tudes
comple´mentaires sont ne´cessaires, par exemple en imposant un moment
magne´tique nul a` seulement l’un ou l’autre des e´le´ments.
On notera enfin que tous ces calculs relaxe´s ont e´te´ compare´s a`
leur e´quivalent non-relaxe´. On observe que l’effet des relaxations est
ne´gligeable. On continue cependant de re´aliser des calculs relaxe´s.
2.7 Interactions entre impurete´s de chrome dans les
surfaces de fer
2.7.1 Interaction Cr–Cr en surface
Afin d’e´valuer l’effet de la taille des super-cellules, nous avons aug-
mente´ progressivement le nombre d’atomes de Cr pre´sents dans notre
grande super-cellule de calcul. La premie`re e´tape est donc l’e´tude de
l’e´nergie d’interaction de deux Cr en surface.
Nous avons calcule´ l’e´nergie de liaison E(hkl)pliaison entre Cr i
e voisins a` la




tot (FeN−2Cr2) + NE (Fe)− 2E(hkl)tot (FeN−1Cr1) (2.25)
ou` E(hkl)tot (FeN−2Cr2) est l’e´nergie totale d’une super-cellule de Fe (hkl)
contenant 2 Cr ie voisins en surface et E(hkl)tot (FeN−1Cr1) est l’e´nergie totale
d’une super-cellule contenant un seul Cr en surface. Ce bilan est repre´sente´
sur la figure 2.30.
Bien que les re´sultats SIESTA-NC et PWSCF-PAW soient en de´saccord
sur l’e´nergie de se´gre´gation d’impurete´, les e´nergies d’interaction Cr–Cr
calcule´es par SIESTA-NC sont fiables. En effet, en volume, on rappelle que
l’e´nergie de liaison Cr–Cr premiers voisins calcule´e est +0.37 et +0.32 eV
respectivement en SIESTA-NC et PWSCF-PAW. Conside´rant la taille des
supercellules de calcul, ces calculs n’ont e´te´ re´alise´ qu’en SIESTA-NC. On
fera l’hypothe`se d’une de´croissance de l’interaction de surface similaire
entre PAW et NC, comme c¸a l’est en volume.
Les e´nergies de liaison Cr–Cr calcule´es selon le bilan 2.25 dans les
orientations (100) et (110) sont repre´sente´es sur la figure 2.31.
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Figure 2.30 – Sche´ma du bilan e´nerge´tique de´fini dans la relation 2.25 pour le calcul de
l’e´nergie de liaison Cr–Cr en surface.
Comme nous l’indiquions au paragraphe 2.5.3, il n’y a pas de premiers
voisins dans le plan dans le cas d’une surface cubique centre´e (100). C’est
la raison pour laquelle E(hkl)1liaison n’apparaıˆt pas sur la figure 2.31.
Alors que les e´nergies de liaison Cr–Cr dans le volume de Fe sont
de´ja` largement re´pulsives (voir figure 2.12), on observe qu’elles sont encore
supe´rieures d’environ 0.2 eV par liaison dans les surfaces.
2.7.2 Trois impurete´s Cr dans Fe(100)
Pour trois atomes de Cr dans le plan de surface Fe (100), c’est-a`-dire
pour une concentration volumique de 2.4 % Cr, le nombre de configura-
tions que peuvent prendre ces impurete´s augmente largement. Ainsi, pour
nos calculs utilisant des super-cellules a` 9 atomes par plan pour l’orien-
tation (100), 7 configurations sont possibles. Elles sont repre´sente´es sur la
figure 2.32. Elles correspondent, dans les cas note´s A, B et C, a` 3 atomes de
Cr directement dans le plan de surface (3 atomes noirs de la figure 2.32,
dont l’un est A, B ou C), c’est-a`-dire a` une concentration surfacique en Cr
c0 = 0.33 et une concentration du plan sous-jacent c1 = 0. Si au lieu de
choisir le troisie`me atome parmi A, B ou C nous choisissons D, E ou F,
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Figure 2.31 – E´nergie d’interaction Cr–Cr (noir) en volume , (rouge) dans Fe (100),
(vert) dans Fe (110). Il n’y a pas de premiers voisins dans une surface (100).
alors il y a deux atomes dans le plan de surface et un atome dans le plan
sous-jacent, pour une concentration c0 = 0.22 et c1 = 0.11.
La diffe´rence d’e´nergie ∆E entre ces sept configurations est repre´sente´e
sur la figure 2.33. La re´fe´rence en e´nergie est la configuration A qui est la
configuration de plus basse e´nergie totale.
La configuration XXA est la position dans laquelle les atomes de Cr
sont les plus e´loigne´s les uns des autres : les liaisons Cr–Cr ne sont qu’entre
3e voisins. Dans le cas ou` le troisie`me atome serait en position D, E ou F,
il serait dans le plan sous-jacent a` la surface, cre´ant des frustrations entre
Cr premiers voisins. Plus les Cr sont e´loigne´s les uns des autres, plus la
structure est stable.
Toutes les configurations dans lesquelles existe une liaison Cr–Cr aux
premiers voisins, c’est-a`-dire les configurations D, E et F, sont nettement
plus hautes en e´nergies (de ≈ 0.5 a` presque 1 eV). Ces configurations sont
donc tre`s largement de´favorables.
2.7.3 Monocouche de Cr sur Fe (100) et (110)
Malgre´ les possibilite´s offertes par SIESTA-NC, il n’est pas possible,
avec les puissances de calcul disponibles actuellement, d’envisager l’e´tude
syste´matique du remplissage de la surface par Cr en augmentant progres-
sivement le nombre d’atomes de Cr. En effet, au dessus de 3 impurete´s,
le nombre de configurations devient trop grand. Nous pouvons par contre
e´tudier la monocouche de Cr sur Fe (100) et (110), a` l’autre extreˆmite´ du
domaine de concentration en surface. Les concentrations surfaciques sont
donc c0 = 1, pour 7 % Cr en volume, pour les deux orientations.
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Figure 2.32 – Ensemble des configurations possibles pour 3 atomes de Cr dans la surface
Fe (100). Les atomes de Fe ne sont pas repre´sente´s. Les atomes de Cr noirs sont dans
le plan de surface (i = 0). Deux des atomes de Cr, note´s X, sont communs a` toutes
les configurations. Les atomes de Cr gris sont dans le plan sous-jacent (i = 1). Les 6
configurations correspondent aux configurations XXA a` XXF.
Rappelons que les surfaces de Fe (100) et (110) sont mode´lise´es par
des empilements de 14 plans avec respectivement 9 et 18 atomes par plan.
Le calcul de l’e´nergie de formation d’une telle monocouche n’est pas
unique : il de´pend du choix de la re´fe´rence en e´nergie. Selon le bilan
repre´sente´ sur la figure 2.34, la formation de la monocouche entie`re a` par-
tir d’impurete´s de Cr infiniment dilue´es dans la matrice ne´cessite environ
1 eV pour les deux orientations.
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Figure 2.33 – Diffe´rence d’e´nergie entre 3 Cr dans une surface de Fe(100) dans les
positions de´crites dans la figure 2.32. L’e´nergie totale de la configuration A fait re´fe´rence
en e´nergie.
Figure 2.34 – Bilan pour la formation d’une monocouche de Cr (en noir) sur une surface
de Fe (100) ou (110). Les atomes de Fe ne sont pas repre´sente´s.
Il est moins couˆteux en e´nergie de former une monocouche atomique
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de Cr sur Fe (100) que sur Fe (110). Ceci est duˆ a` l’absence d’interactions
Cr–Cr premiers voisins tre`s couˆteuses en e´nergie dans un plan (100). Ainsi,
les re´pulsions entre Cr restent limite´es entre deuxie`mes voisins dans Fe
(100), contrairement a` Fe (110).
La discussion est cependant ici seulement qualitative. Il est important
de garder a` l’esprit que cre´er une mono-couche de Cr revient a` remplacer
une des deux surfaces de Fe (hkl) par :
– une surface de Cr (hkl),
– une interface Fe(hkl)/Cr(hkl).
Or, nous avons vu au chapitre paragraphe 2.5.1 que l’e´nergie de surface
de Cr(hkl), γ100Cr , est environ 0.3 J/m
2 supe´rieure a` γ100Fe . Il s’agit donc ici
de faire une comparaison entre d’une part la se´gre´gation de Cr en surface
(relativement favorable du coˆte´ tre`s dilue´ en Cr) et d’autre part la cre´ation
de liaisons Cr–Cr en surface (tre`s de´favorable) et d’une interface Fe/Cr.
Dans l’orientation (100), les atomes de Cr sont ferromagne´tiques dans
le plan, portant un moment anti-paralle`le a` ceux des atomes de Fe du
plan sous-jacent. Cette configuration magne´tique est repre´sente´e sur la fi-
gure 2.35. Les Cr ont tous un moment magne´tique de −3.80 µB. Les Fe du
plan sous-jacent (i = 1) ont un moment magne´tique local de 2.21 µB alors
que ceux de la troisie`me couche (i = 2) ont un moment de 2.57 µB. Les
moments des couches suivantes de´croissent quasi-line´airement jusqu’a` la
sixie`me couche ou` ils retrouvent un moment magne´tique de volume clas-
sique de 2.22 µB.
Le cas de Cr sur Fe (110) est plus complexe. Deux configurations
magne´tiques sont possibles a` l’e´tat fondamental : antiferromagne´tisme ou
ferromagne´tisme dans le plan. Nous trouvons la configuration antiferro-
magne´tique dans le plan plus stable de 0.147 eV par atome de Cr. Les Cr
portent des moments de +2.64 ou −2.79 µB selon qu’ils sont aligne´s ou
anti-aligne´s aux atomes de Fe sous-jacents.
2.7.4 Effet de la concentration en chrome
Nous pre´sentions ci-dessus une e´tude ab initio de l’e´nergie de
se´gre´gation du chrome dans le fer a` 0 K. Ces calculs sont toujours re´alise´s
a` concentration volumique faible. Nous e´tudions cependant le domaine
entier des concentrations surfaciques. Ces calculs, ainsi que ceux issus
de la litte´rature sont re´sume´s dans le tableau 2.11 pour l’orientation
(100). Sur la figure 2.36, nous repre´sentons les e´nergies de se´gre´gation
calcule´es en fonction de la concentration volumique de´duite de la taille de
la super-cellule de calcul.
Les calculs SIESTA-NC montrent un changement de signe de l’e´nergie
de se´gre´gation avec la concentration volumique. En-dessous de 3 a` 5 % Cr,
l’e´nergie de se´gre´gation est ne´gative. Le chrome a tendance a` se´gre´ger
en surface. Au-dessus, l’e´nergie de se´gre´gation devient tre`s le´ge`rement
positive. L’impurete´ reste donc en volume. Il faut cependant rester prudant
du fait de la surestimation de l’e´nergie de se´gre´gation par SIESTA-NC.
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Figure 2.35 – Configuration magne´tique la plus stable calcule´e avec SIESTA-NC d’une
monocouche de Cr sur Fe (100). Les moments magne´tiques atomiques sont indique´s en
magne´tons de Bohr.
Il s’agit de la premie`re e´tude a` si faibles concentrations surfaciques et
volumiques. Les super-cellules de calcul de Kiejna, Geng, Ponomareva et
de leurs collaborateurs sont tellement concentre´es en surface qu’il ne s’agit
plus d’e´tudes de la se´gre´gation d’impurete´ [173, 177, 172]. Cependant, il
convient de conside´rer l’effet des pseudo-potentiels a` norme conserve´e qui
surestiment l’effet du magne´tisme et ses conse´quences sur la se´gre´gation.
La conclusion est donc qualitative. D’une part, il est ne´cessaire de re-
lire de fac¸on critique la litte´rature du fait de l’utilisation de super-cellules
2.8. CONCLUSIONS 87
0 0.02 0.04 0.06 0.08 0.1















Figure 2.36 – E´nergies de se´gre´gation de Cr dans Fe (100) pour diffe´rentes concentra-
tions volumiques de´duites des super-cellules utilise´es. (1) Ce travail (2) selon Kiejna et al.
[173] (3) selon Geng et al. [177] (4) selon Ponomareva et al. [172].
de calcul trop petites late´ralement. D’autre part, l’e´nergie de se´gre´gation
d’une impurete´ de chrome dans le fer de´pend de concentration globale en
chrome. Les donne´es ab initio ne peuvent dans ce cas pre´cis pas e´clairer la
situation car les tendances ne sont pas nettes et l’influence des approxima-
tions de calcul n’est pas ne´gligeable.
2.8 Conclusions
Dans ce chapitre, nous avons de´crit une e´tude ab initio des e´le´ments fer
et chrome, de leurs alliages et de leurs surfaces libres.
Ge´ne´rales
L’un des objectifs de ce chapitre e´tait de quantifier au mieux l’effet des
approximations des calculs ab initio, en particulier des pseudopotentiels.
Le syste`me fer-chrome est particulie`rement complexe. En particulier, ses
proprie´te´s magne´tiques le rendent sensible aux pseudopotentiels. Une lec-
ture critique des re´sultats ab initio est donc particulie`rement ne´cessaire,
dans ce manuscrit comme dans la litte´rature. Sous cet e´clairage, nous pou-
vons faire les conclusions suivantes.
Une fonctionnelle d’e´change et corre´lation de type GGA est ne´cessaire
pour reproduire l’e´tat fondamental des e´le´ments fer et chrome cubiques
centre´s. Fe est ferromagne´tique et Cr antiferromatique commensurable,
ce qui constitut une approximation de l’onde de spin incommensurable
observe´e dans le chrome pur. L’approximation des pseudo-potentiels a un
effet faible sur le volume d’e´quilibre des e´le´ments. Le moment magne´tique
des atomes de Cr est tre`s sensible au volume atomique, ce qui le rend tre`s
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variable selon l’approximation des pseudo-potentiel mise en œuvre dans
le calcul.
En volume
Nous confirmons que l’e´nergie de me´lange de l’alliage change de signe
avec la concentration en chrome. La concentration pour laquelle ce chan-
gement de signe se produit de´pend le´ge`rement des approximations de
calcul. Au-dessous d’environ 10 % Cr, l’addition de Cr a` la solution solide
α est favorable. Ceci est duˆ a` la mise en solution favorable de Cr dans Fe
du fait d’interactions magne´tiques antiferromagne´tiques du chrome dilue´
dans le fer. L’e´nergie de mise en solution de´pend de l’amplitude des mo-
ments magne´tiques, c’est-a`-dire de l’approximation des pseudo-potentiels.
Au-dela` de cette concentration seuil, les interactions re´pulsives a` longue
porte´e entre atomes de Cr de´stabilisent le me´lange. L’e´nergie de me´lange
devient alors positive.
La mise en solution du fer dans la solution solide α′ riche en chrome est
de´favorable. Le moment magne´tique de l’impurete´ de fer est alors presque
nul, ce qui est tre`s couˆteux en e´nergie.
Les e´le´ments Fe et Cr ont des parame`tres de maille tre`s proches. Les
relaxations sont en conse´quence tre`s faibles. Cela nous permet d’envisager
un mode`le sur re´seau rigide dans la suite de ce travail.
Le moment magne´tique de l’atome de chrome est tre`s sensible a` son
environnement chimique local, ce qui n’est pas le cas du fer.
En surface
Quelle que soit l’orientation, il est plus facile de cre´er une unite´ de
surface de fer que de chrome.
Les surfaces renforcent les phe´nome`nes magne´tiques par
re´trecissement de la bande d qui est la principale responsable du
magne´tisme dans le solide. Le magne´tisme est alors particulie`rement
important pour les surfaces. On calcule des e´nergies de surfaces plus
faibles que ne l’attendaient les expe´rimentateurs apre`s observations a`
haute tempe´rature ou` il n’y a pas d’effet fort du magne´tisme. Le moment
magne´tique du chrome est plus sensible a` la surface que le fer. En parti-
culier, l’orientation (100) du chrome, et dans une moindre mesure du fer,
est particulie`rement stabilise´e par un ferromagne´tisme dans le plan.
Les phe´nome`nes de se´gre´gation du chrome dans le fer sont e´galement
lie´s au magne´tisme a` l’e´chelle atomique. La se´gre´gation de Cr dans les
surfaces de Fe est quasiment ne´gligeable. Selon les approximations, la
tendance peut pourtant changer. Il y a tendance a` la se´gre´gation en
SIESTA-NC alors que les calculs PWSCF-PAW plus robustes montrent
que la se´gre´gation est de´favorable. Ces diffe´rences sont lie´es a` la sures-
timation du magne´tisme par les pseudo-potentiels a` norme conserve´e. Le
magne´tisme e´tant un facteur stabilisant du chrome dilue´ en surface, les
pseudo-potentiels NC surestiment la stabilisation de Cr dilue´ ce plan.
2.8. CONCLUSIONS 89
La re´pulsion entre atomes de chrome est plus forte en surface qu’en
volume car le moment magne´tique y est plus fort. Il est tre`s couˆteux en
e´nergie de se´gre´ger plusieurs atomes de chrome en surface. La mono-
couche de Cr sur Fe est ainsi tre`s peu probable en tempe´rature.
Du fait de cette re´pulsion tre`s forte entre atomes dans le plan de sur-
face, il est important de tenir compte de la taille late´rale de la super-cellule,
c’est-a`-dire de sa concentration surfacique. Les e´nergies de se´gre´gation
pre´sente´es dans la litte´rature sont souvent obtenues pour des concentra-
tions surfaciques de 25 ou 50 % Cr, ce qui repre´sente de´ja` de tre`s fortes




Ce troisie`me chapitre est voue´ a` la construction d’un hamiltonien pourmode´liser les proprie´te´s thermodynamique de volume de la solution
solide fer–chrome cubique centre´e. Cet hamiltonien doit permettre de cal-
culer des limites de solubilite´ dans tout le domaine de tempe´rature et de
servir de base pour le calculs d’isothermes de se´gre´gation superficielle
(chapitre 4). A` plus long terme, notre but est de l’utiliser pour des e´tudes
cine´tiques. Il doit donc reproduire l’essentiel des re´sultats ab initio a` 0 K et
les limites de solubilite´ a` haute tempe´rature mesure´es expe´rimentalement,
mais e´galement rester efficace nume´riquement.
Nous commenc¸ons ce chapitre par une revue des mode`les thermody-
namiques propose´s pour la solution solide fer–chrome cubique centre´e,
en commenc¸ant par les mode`les classiques, puis en montrant leurs li-
mites quant a` la prise en compte du magne´tisme a` l’e´chelle atomique.
Les mode`les re´cemment propose´s pour pallier a` ces limites sont discute´s.
Nous proposons ensuite une approche phe´nome´nologique simple,
base´e sur l’hamiltonien bien connu d’Ising [192]. Par son efficacite´
nume´rique, celle-ci permet le calcul des limites de solubilite´ dans tout
le domaine de concentration et tempe´rature et d’envisager les calculs
cine´tiques. Nous donnons aux constantes de couplage une de´pendance
en concentration locale ajuste´e sur les re´sultats ab initio pre´sente´s au cha-
pitre pre´ce´dent ainsi qu’une de´pendance en tempe´rature ajuste´e sur les
mesures expe´rimentales de limites de solubilite´ a` haute tempe´rature.
Le diagramme de phases du syste`me fer–chrome est d’abord calcule´
dans le cadre d’une approximation de champ moyen de point (approxima-
tion de Bragg-Williams) qui sera aussi utilise´e pour le calcul des isothermes
de se´gre´gation dans le chapitre suivant.
Ensuite, nous re´alisons des simulations Monte Carlo pour valider et
e´tudier les effets qui ne sont pas pris en compte dans l’approximation de
champ moyen de point : effet de la porte´e des interactions et de l’e´tendue
de la zone sur laquelle on de´finit la concentration locale.
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3.1 Les mode`les existants
Depuis la de´couverte de la fragilisation a` basse tempe´rature, de nom-
breux mode`les e´nerge´tiques ont e´te´ propose´s pour le calcul du diagramme
de phases de l’alliage fer–chrome.
Les premiers mode`les sont empiriques et macroscopiques. Certains
tiennent compte de l’effet du magne´tisme aux tempe´ratures proches des
tempe´ratures de Curie et Ne´el [116, 14, 193, 194, 195], mais les calculs ab
initio ont mis en e´vidence l’effet du magne´tisme a` l’e´chelle atomique (cha-
pitre 2, [67, 66]). D’abord, ces calculs montrent que l’e´nergie de me´lange
de l’alliage est controˆle´e par des couplages complexes entre interactions
chimiques et magne´tiques. Il a ainsi e´te´ observe´ le roˆle des frustrations
entre moments magne´tiques des atomes de Cr, voulant a` la fois eˆtre
anti-paralle`les entre eux et anti-paralle`les aux moments magne´tiques des
atomes de fer de la matrice. Ils ont e´galement mis en e´vidence l’importance
de la de´pendance en composition chimique locale du moment magne´tique
du chrome. C’est cette de´pendance, difficile a` prendre en compte dans les
mode`les simples, que diffe´rents auteurs ont tente´ d’imple´menter dans des
hamiltoniens originaux. Nous les de´crivons ci-dessous.
3.1.1 Les mode`les macroscopiques empiriques
Le mode`le de solution re´gulie`re perturbe´ par une composante
magne´tique
Comme nous l’indiquons au chapitre bibliographique de ce manuscrit,
les mesures expe´rimentales se sont limite´es, jusque dans les anne´es 1970,
aux tempe´ratures hautes. Les limites de solubilite´ alors mesure´es sont en
accord avec le mode`le de la solution re´gulie`re de Gibbs : l’enthalpie de
me´lange est quadratique [10, 50, 7, 52, 55, 54, 51, 26, 20].
De`s 1974, Williams fait l’hypothe`se d’un e´cart au mode`le de solution
re´gulie`re duˆ au me´lange ferromagne´tique–antiferromagne´tique [116]. Il
propose de de´composer l’enthalpie de me´lange ∆H comme la somme de
l’enthalpie de me´lange de la solution re´gulie`re ∆Hre´gmix et d’une perturba-







ou` l’enthalpie de me´lange magne´tique ∆Hmagmix est proportionnelle a` la
tempe´rature de Curie TC de l’alliage, elle-meˆme proportionnelle a` la te-
neur en Cr de l’alliage :
∆Hmagmix ∝ TC ∝ −xCr. (3.2)







est choisi empiriquement pour obtenir une
tempe´rature critique proche de la mesure de 830 K a` 50 % Cr [26, 20].
La lacune de miscibilite´ calcule´e est repre´sente´e sur la figure 3.1 pour
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diffe´rentes e´nergies d’ordre Ω de´finies par :
∆Hre´gmix = −xCrxFeΩ (3.3)
Figure 3.1 – Comparaison entre la limite de solubilite´ expe´rimentale [26, 20] (trait plein,
traits pointille´s pour les extrapolations depuis les hautes tempe´ratures) et de´duites du
mode`le de Williams [116] pour une e´nergie d’ordre Ω de 1300 et 1400 cal/g. Dans ce
mode`le, l’enthalpie de me´lange est de´crite comme la somme d’une contribution chimique
re´gulie`re et d’une contribution magne´tique de´pendant de la tempe´rature de Curie de l’al-
liage. Figure de Williams [116].
La contribution magne´tique applatit le haut de la lacune de miscibilite´
de la solution re´gulie`re et stabilise la solution solide α’ riche en Cr dans
tout le domaine de tempe´rature. On note e´galement que les solubilite´s
re´ciproques tendent vers ze´ro a` 0 K. Or, les calculs ab initio re´cents montrent
que l’enthalpie de mise en solution de Cr dans Fe est favorable a` 0 K, au
contraire de Fe dans Cr. Ils semblent donc indiquer que ce serait la solution
solide α qui serait stabilise´e a` basse tempe´rature par le magne´tisme.
Ce mode`le de solution re´gulie`re perturbe´e par une contribution
magne´tique est a` notre connaissance le premier a` souligner un effet du
magne´tisme sur la lacune de miscibilite´.
Calphad
La me´thode nume´rique CALPHAD (Calculation of Phase Diagrams)
est une me´thode de minimisation de l’enthalpie libre pour le calcul
de diagrammes de phases. L’enthalpie libre est ajuste´e sur des obser-
vations expe´rimentales (limites de solubilite´, mesures calorime´triques,
magne´tisme ...) [196, 197] ou des calculs ab initio[198].
Comme Williams, Sundman, Hertzman et Andersson [193, 14], Lin et
al. [194, 195] introduisent une composante magne´tique a` l’enthalpie libre
de me´lange de l’alliage. Celle-ci s’exprime :
∆Gmix = ∆Hmix − T∆Smix + ∆Gmo (3.4)
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ou` ∆Hmix et ∆Smix sont les termes d’enthalpie et d’entropie de confi-
guration classiques. ∆Gmo est une contribution lie´e a` la mise en ordre
magne´tique. Cette contribution s’exprime ainsi :
∆Gmo = RT ln (M + 1) f (τ) (3.5)
ou` τ est le rapport TTC entre la tempe´rature et la tempe´rature de Curie de
l’alliage en Kelvin, et M est le moment magne´tique moyen par atome en
magne´tons de Bohr (µB). f est un de´veloppement empirique en puissances
de τ propose´ par Hillert et Jarl [199]. La fonction τ est diffe´rente de part
et d’autre de la tempe´rature de Curie de l’alliage TC. Cette dernie`re et le
moment magne´tique moyen par atome M sont exprime´s empiriquement
par :
M = xFe M (Fe) + xCr M (Cr) + xFexCr M0 (3.6)
TC = xFeTC (Fe) + xCrTN (Cr) + xFexCr
[
T0C + (xCr − xFe) T1C
]
(3.7)
ou` TC (Fe) et TN (Cr) sont les tempe´ratures de Curie et de Ne´el du fer et du
chrome purs. M (Fe) et M (Cr) sont les moments magne´tiques atomiques
du fer pur ferromagne´tique et du chrome pur antiferromagne´tique, et T0C,
T1C et M
0 sont ajuste´s sur les limites de solubilite´ et la tempe´rature de Curie
expe´rimentales de l’alliage.
Nous repre´sentons sur la figure 3.2 le diagramme de phases complet
Fe–Cr de´duit par l’ajustement CALPHAD de Chuang, Lin et al. [194, 195].
La solubilite´ de Cr dans Fe y est supe´rieure a` celle de Fe dans Cr a` haute
tempe´rature. Ils trouvent une tempe´rature critique de 965 K a` 40 % Cr ainsi
qu’une large asyme´trie du domaine biphase´ α+ α′, comme des limites de
de´composition spinodale.
Les diagrammes de phases produits par les mode`les CALPHAD font
actuellement re´fe´rence aupre`s des technologues. Cependant, les observa-
tions expe´rimentales sont rares en-dessous de 600 K. Toutes les fonctions
constitutives de l’enthalpie libre de l’alliage ajuste´es sur ces mesures a`
haute tempe´rature sont extrapole´es aux basses tempe´ratures. Elles ne re-
produisent pas le changement de signe de l’e´nergie de me´lange calcule´e ab
initio a` 0 K. Le diagramme de phases calcule´ est donc asujetti a` la validite´
de l’extrapolation.
Tre`s re´cemment, apre`s la soutenance de ce travail de the`se a e´te´ publie´
par Bonny et al. un nouvel ajustement CALPHAD qui montre une solubi-
lite´ du chrome dans le fer supe´rieure a` basse tempe´rature par la prise en
compte d’une enthalpie de me´lange qui change de signe avec la concen-
tration en chrome [200].
Enfin, notons que les mode`les CALPHAD ne sont pas atomistiques.
3.1.2 Les potentiels inter-atomiques
Les potentiels empiriques permettent de faire des simulations ato-
mistiques sur re´seau relaxe´. On peut ainsi calculer un diagramme de
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Figure 3.2 – Diagramme de phases calcule´ par Chuang, Lin et al. [194, 195] avec une
parame´trisation CALPHAD tenant compte d’une enthalpie libre de me´lange magne´tique.
Les limites de solubilite´ me´tastable sont en traits pointille´s longs. Les limites spinodales
sont en traits pointille´s serre´s.
phases avec entropie de vibration ou re´aliser des simulations de dyna-
mique mole´culaire, par exemple pour l’e´tude du mouvement des dislo-
cations [201]. Pour les me´taux, ces potentiels sont ge´ne´ralement dans le
formalisme de l’atome immerge´ (EAM, ou  Embedded Atom Model  en
anglais ) [202, 203]. Ce formalisme tient compte de la nature a` N corps
de la cohe´sion me´tallique et reproduit par exemple le renforcement des
liaisons restantes quand un atome perd une liaison. De plus, elle reste
assez simple pour eˆtre mise en œuvre dans des simulations comprenant

















ou` ti et tj de´signent la nature des atomes sur les sites i et j distants de rij. Rc
est le rayon de coupure au-dela` duquel l’interaction est conside´re´e nulle.
Le premier terme est une e´nergie de re´pulsion de paires. Le deuxie`me
terme est le terme d’immersion a` N corps qui de´pend de la densite´
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e´lectronique locale ρ¯i e´gale a` la somme des densite´s e´lectroniques ato-
miques ρti .
Dans un alliage binaire, trois potentiels d’interaction sont mis en jeu,
deux homo-atomiques et un he´te´ro-atomique. Pour l’e´tude du syste`me Fe–
Cr, le potentiel Fe–Fe (Cr–Cr) est propose´ par Ackland et al. [204] (Walle-
nius et al. [205, 206]). Jusqu’a` re´cemment, les potentiels EAM publie´s dans
la litte´rature ne reproduisaient pas le changement de signe de l’e´nergie de
me´lange [207, 208, 209, 210] car ils e´taient ajuste´s sur les mesures d’en-
thalpie de me´lange de l’alliage de´sordonne´ a` haute tempe´rature de Dench
[52]. En 2004, Wallenius et al. [205, 206] de´veloppent un jeu de potentiels
EAM qui reproduit les calculs ab initio d’Olsson et al. [67]. Pour cela, il
est ne´cessaire de faire appel a` un potentiel Fe–Cr diffe´rent pour chaque
concentration. Finalement, deux nouvelles approches plus efficaces des po-
tentiels EAM ont e´te´ de´veloppe´es : les potentiels a` deux bandes (2BM) et
les potentiels de´pendants de la concentration (CDM).
Les potentiels EAM a` deux bandes e´lectroniques (2BM)
Dans ce deuxie`me type de potentiel de´veloppe´ par Ackland et Reed
[211, 212] puis applique´ au potentiel he´te´ro-atomique Fe–Cr par Olsson
et al. [213, 121], l’e´nergie de site du potentiel EAM tient compte de la
bande s des e´le´ments Fe et Cr en plus de la bande d utilise´e classiquement
par les potentiels EAM. Celui-ci a alors deux fonctions de´pendantes de
l’environnement local par atome : une premie`re pour la bande s et une
seconde pour la bande d. Le nouveau degre´ de liberte´ introduit par la
parame´trisation de la bande s permet de reproduire le changement de
signe de l’e´nergie de me´lange aux faibles concentrations en Cr. L’e´nergie
de me´lange de´duite de ce potentiel est reproduite sur la figure 3.3.


















Figure 3.3 – E´nergies de me´lange de´duites des potentiel inter-atomiques (noir) 2BM de
Olsson et al. [213] et (rouge) CDM de Caro et al. [214] en fonction de la concentration en
Cr.
3.1. LES MODE`LES EXISTANTS 97
On observe sur la figure 3.3 que cette parame´trisation est tre`s satis-
faisante dans le domaine riche en Fe mais moins dans le domaine riche
en Cr. La mise en solution de Fe dans Cr serait exothermique a` 0 K, en
de´saccord avec les re´sultats ab initio. Le fer serait ainsi plus soluble dans
le chrome que le chrome dans le fer. On s’attend donc a` un diagramme
de phases favorisant, au moins a` basse tempe´rature, le domaine α′ riche
en chrome, en contradiction avec les re´sultats expe´rimentaux. Les bons
re´sultats de ce potentiel du cote´ riche en fer d’inte´reˆt technologique a per-
mis de nombreuses e´tudes nume´riques du vieillissement de l’alliage a` en-
viron 10 % Cr : pre´cipitation, mouvement des dislocations, vieillissement
et cascades de de´placements par simulations Monte Carlo cine´tiques et de
dynamique mole´culaire [215, 216, 217, 218]. Cependant, les pre´cipite´s de
la phase α’ ont une concentration en fer surestime´e, et leur contribution a`
l’e´nergie totale du syste`me peut alors eˆtre biaise´e par ce potentiel donnant
lieu a` une e´nergie de me´lange ne´gative a` ces concentrations. Ce biais aug-
mente avec le nombre d’interfaces entre phases riches en fer et en chrome
(c’est-a`-dire avec le nombre de pre´cipite´s) [219, 220]. De plus, une mau-
vaise description de la phase α’ peut induire une mauvaise description des
cine´tiques de de´composition α− α’.
Tre`s re´cemment, Bonny, Pasianot et Malerba ont montre´ qu’il
est the´oriquement possible de reproduire une e´nergie de me´lange
asyme´trique avec des potentiels EAM dans le formalisme 2BM [221].
Ils ont depuis de´veloppe´ un dernier jeu de potentiel Fe–Cr et Cr–Cr qui
semble prometteur [222].
Les potentiels EAM de´pendant de la concentration (CDM)
Un autre type de potentiel empirique a e´te´ de´veloppe´ paralle`lement
par Caro et al. [214, 62]. Le terme de paire du potentiel EAM est multiplie´
par un e´le´ment de´pendant de la concentration locale, ce qui permet de
reproduire le changement de signe de l’e´nergie de me´lange calcule´e ab
initio et de ne pas eˆtre syme´trique des deux coˆte´s du diagramme de phases.
L’e´nergie de me´lange calcule´e en champ moyen de point par Malerba
et al. [61] a` partir de ce potentiel inter-atomique est pre´sente´e sur la figure
3.3. Ce potentiel reproduit bien l’asyme´trie de l’e´nergie de me´lange a` 0 K :
la solubilite´ de Cr dans Fe est supe´rieure a` celle de Fe dans Cr.
On reproduit sur la figure 3.4 les limites de solubilite´ calcule´es par
Malerba et al. en utilisant les potentiels CDM et 2BM dans l’approximation
statistique de champ moyen de point [61].
La solubilite´ de Fe dans Cr calcule´e en champ moyen avec le poten-
tiel 2BM semble trop importante, mais les re´sultats expe´rimentaux sont
rares dans ce domaine de concentration. La limite de solubilite´ dans le do-
maine riche en Cr de´duite du potentiel 2BM est moins pentue qu’avec le
potentiel CDM. Cela changerait la composition en fer des pre´cipite´s α′ que
l’on calculerait avec l’un ou l’autre potentiel inter-atomique d’un ordre de
grandeur pour T > 300 K. Du coˆte´ riche en Fe, les limites de solubilite´ sont
similaires jusqu’a` 30 % Cr a` environ 2650 K.
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Figure 3.4 – Diagrammes de phases calcule´s en champ moyen de point par Malerba et al.
[61] en utilisant les potentiels 2BM [214] et CDM [213]. Figure issue de Malerba et al.
[61].
Les tempe´ratures critiques calcule´es en champ moyen sur site pour
les deux potentiels EAM sont de l’ordre de 2700 K, soit environ trois fois
supe´rieures a` la tempe´rature critique de re´fe´rence (≈1000 K). Les auteurs
mettent en cause l’absence d’entropie vibrationnelle dans les calculs. Seule
l’entropie de configuration est en effet conside´re´e ici. Lorsque l’entropie
vibrationelle est prise en compte, la tempe´rature critiques est d’environ
740 K pour le potentiel 2BM mais reste tre`s e´leve´e (plus de 2000 K) pour
le potentiel CDM. Rappelons que ces mode`les sont de´veloppe´s en ayant
certaines e´tudes en objectifs. Le potentiel 2BM a par exemple e´te´ construit
pour reproduire un grand nombre de proprie´te´s lie´es aux de´fauts cris-
tallins pour simuler des proprie´te´s lie´es aux simulations, aux cine´tiques
... L’entropie vibrationelle ne fait pas partie des proprie´te´s sur lesquelles
il a e´te´ ajuste´. C’est la raison pour laquelle leur  re´ponse  a` l’entropie
vibrationnelle peut eˆtre tre`s diffe´rente d’un potentiel a` l’autre.
3.1.3 Les mode`les tenant compte du moment magne´tique
atomique
Le mode`le d’Ackland
Dans l’hamiltonien d’Ising classique, l’e´nergie totale du syste`me est
la somme des e´nergies de paires sur re´seau rigide [192]. Les e´nergies de
paires de´pendent d’une variable associe´e a` chaque nœud i du re´seau et
d’une constante de couplage unique.
Diffe´rents auteurs proposent dans les anne´es 70 d’e´tendre l’hamilto-
nien d’Ising a` l’e´tude des alliages magne´tiques en ajoutant un degre´ de
liberte´ [223]. Ackland propose d’appliquer ce mode`le aux alliages fer–
chrome [70]. Il y a deux variables pour chaque nœud du re´seau :
– une variable d’espe`ce chimique Si = ±1 (Cr ou Fe),
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– et un moment magne´tique atomique σi = ±1 (↑ ou ↓). L’amplitude
des moments magne´tiques est constante (|σi| = 1).
Ackland ne peut pas ajuster parfaitement les constantes de couplage sur
les calculs ab initio car l’amplitude du moment magne´tique σi ne de´pend
pas de l’environnement chimique local. Ne voulant que mettre en e´vidence
les grandes tendances de ce mode`le, il choisit d’imposer e´gales toutes les
constantes de couplage aux premiers et aux deuxie`mes voisins. Il n’a donc
pas d’e´chelle de tempe´rature re´elle a` comparer avec l’expe´rience, bien qu’il
suffirait pour cela de donner une valeur aux constantes de couplages.
Le degre´ de liberte´ supple´mentaire permet de prendre en compte une
premie`re approximation de l’entropie magne´tique. Le syste`me a la pos-
sibilite´ de faire varier les moments magne´tiques, meˆme si l’amplitude est
unique. Il peut donc explorer un plus grand nombre de configurations.
Ackland construit un hamiltonien qui favorise le couplage entre mo-
ments magne´tiques de meˆme signe (σiσj = +1) entre atomes de fer, et
les couplages entre moments magne´tiques de signes oppose´s (σiσj = −1)
entre Fe et Cr ainsi qu’entre atomes de Cr. Dans le cas ou` toutes les interac-
tions chimiques et magne´tiques sont limite´es aux 1ers et 2e voisins et sont
de meˆme force (ce qui est e´quivalent a` une constante de couplage e´gale a`
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= 0) et le deuxie`me terme de´crit les inter-










Le diagramme de phases correspondant a` cet hamiltonien de´duit de
simulations Monte Carlo est en accord qualitatif avec les principales pro-
prie´te´s du diagramme de phases expe´rimental :
– la lacune de miscibilite´ α–α’ asyme´trique,
– une large solubilite´ de Cr dans Fe (jusque 23 % Cr) mais pas l’inverse,
– la diminution de la tempe´rature de Curie lors de l’ajout de Cr,
– la tempe´rature de Curie du fer est tre`s supe´rieure a` la tempe´rature
de Ne´el du chrome.
Dans un deuxie`me article de´die´ a` la phase σ et a` la se´gre´gation de sur-
face libre (100), Ackland [71] propose de ne tenir compte des interactions
de paires magne´tiques jusqu’aux cinquie`mes voisins. Cela permet de re-
produire la longue porte´e des interactions Cr–Cr mise en e´vidence par les
calculs ab initio [66, 67] et les de´veloppements en amas de Lavrentiev et
al. [74, 73]. L’e´nergie totale de N voisins en interaction est la somme des
e´nergies de paires magne´tiques dont la constante de couplage de´pend des
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ou` Hij de´pend de l’espe`ce sur les sites i et j :
Hij = ANσiσj lorsque Si + Sj = 2, (interaction Cr-Cr),
Hij = σiσj lorsque Si + Sj = 0 (interaction Cr-Fe),
Hij = −σiσj lorsque Si + Sj = −2 (interaction Fe-Fe),
ou` le parame`tre AN est ajuste´ pour obtenir un rapport supe´rieur a` 1 entre
les tempe´ratures de Curie TC et de Ne´el TN du fer et du chrome. Les inter-
actions Cr–Fe et Fe–Fe sont choisies e´gales a` 1. Il n’y a donc pas d’e´chelle
de tempe´rature re´elle a` comparer avec l’expe´rience.
Ackland calcule en Monte Carlo le diagramme de phases repre´sente´
sur la figure 3.5.
Figure 3.5 – Diagramme de phases de´duit par Ackland avec un mode`le de paires
magne´tiques aux cinquie`mes voisins de´crit par l’hamiltonien 3.10. Les trois phases fer-
romagne´tiques (FM), paramagne´tiques (PM) et antiferromagne´tiques (AF) sont dans un
re´seau cubique centre´. Figure de Ackland [71].
La limite principale de ce mode`le est qu’il ne reproduit ni l’inversion du
signe de l’e´nergie de me´lange, ni la de´pendance en composition chimique
locale de l’amplitude du moment magne´tique des atomes de Cr.
Cependant, la relative simplicite´ et les re´sultats de ce mode`le montrent
qu’il capture une part importante de la physique de l’alliage en introdui-
sant un degre´ de liberte´ supple´mentaire : le moment magne´tique atomique.
La CVM de te´trae`dres chimiques et magne´tiques d’Inden et Scho¨n
Inden et Scho¨n proposent un premier mode`le classique dans lequel
l’e´nergie du syste`me est de´compose´e en e´nergies de te´trae`dres [72] :







ou` N est le nombre d’atomes du syste`me cubique centre´ conside´re´, et
ρ
α,β,γ,δ
i,j,k,l est la probabilite´ de trouver un amas (α, β,γ, δ) occupe´ par les
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espe`ces (i, j, k, l). eα,β,γ,δi,j,k,l est l’e´nergie associe´e a` cet amas que Inden et
Scho¨n ajustent sur des mesures calorime´triques a` haute tempe´rature [52].
Ils traitent ensuite leur hamiltonien avec la me´thode de champ moyen
CVM (me´thode des variations d’amas). Ce mode`le, comme le mode`le
d’Ising classique, ne tient pas compte du moment magne´tique atomique.
Le diagramme de phases calcule´ est tre`s e´loigne´ du diagramme de phases
expe´rimental.
Dans un deuxie`me temps, Inden et Scho¨n ajoutent aux e´nergies de






Mi, Mj, Mk, Ml
)
porte´s par les atomes (i, j, k, l) du
te´trae`dre (α, β,γ, δ). L’e´nergie du syste`me s’e´crit alors :












Contrairement au mode`le d’Ackland dans lequel les atomes ne peuvent
avoir que des moments magne´tiques +1 ou −1, trois valeurs sont au-
torise´es pour Fe et deux pour Cr. La part magne´tique de l’e´nergie de
te´trae`dre est re´duite a` la somme des interactions de paires magne´tiques
aux premiers et deuxie`mes voisins. Ces e´nergies de paires sont ajuste´es
sur les tempe´ratures de Curie et Ne´el expe´rimentales de l’alliage.
Ce nouvel hamiltonien leur permet de construire un diagramme de
phases fer–chrome avec une lacune de miscibilite´ reproduisant les observa-
tions expe´rimentales a` haute tempe´rature et la variation des tempe´ratures
de Curie et Ne´el de l’alliage. La solubilite´ du fer dans le chrome est cepen-
dant trop forte, et Inden n’indique pas les limites a` 0 K que l’on imagine
nulles par extrapolation. Les interactions magne´tiques de l’alliage sont
elles aussi ajuste´es sur les mesures a` haute tempe´rature.
Il serait inte´ressant de reprendre l’ajustement des e´nergies d’amas sur
les calculs ab initio a` 0 K plutoˆt que sur les proprie´te´s a` haute tempe´rature.
Les calculs ab initio montrent qu’a` basse tempe´rature, c’est le moment
magne´tique du chrome qui est le plus sensible a` l’environnement chi-
mique local : une grande amplitude et une discre´tisation suffisante sont
ne´cessaire.
L’espace des configurations magne´tiques possibles est plus grand que
celui du mode`le d’Ackland puisque le nombre des amplitudes autorise´es
est supe´rieur. L’entropie magne´tique est donc mieux prise en compte. La
tempe´rature critique de´duite de cet hamiltonien est d’environ 800 K. Cette
tempe´rature beaucoup plus basse que les tempe´ratures critiques de´duites
en champ moyen des potentiels EAM (≈ 2700 K) confirme le roˆle impor-
tant de l’entropie magne´tique.
Les de´veloppements en amas chimiques et magne´tiques de Lavrentiev
et al.
Les de´veloppements en amas permettent de repre´senter l’e´nergie totale
d’un alliage sur re´seau rigide comme une somme d’e´nergies de configura-
tions a` plusieurs sites (singulets, paires, triplets, te´trae`dres [72] . . . )[64, 65].
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C’est une fac¸on classique d’e´tudier les proprie´te´s e´nerge´tiques d’une so-
lution solide dans un large domaine de concentration et de tempe´rature.
A` chaque site est associe´e une variable d’occupation de site Si prenant les















. J(0) est une constante. Chaque type d’amas γ a une e´nergie effective
Jγ ajuste´e sur les e´nergies de me´lange des structures ordonne´es calcule´es
ab initio. Dγ est le nombre total d’amas de type γ dans le syste`me. Inden
et Scho¨n n’utilisent par exemple que des amas de type te´trae`dres [72].
Dans une premie`re e´tude, Lavrentiev et al. [64, 65] montrent qu’il est
possible de reproduire les re´sultats ab initio avec l’hamiltonien classique
3.13 sans interactions magne´tiques au prix d’un de´veloppement en de
nombreux amas. 12 amas de 2 a` 5 atomes et une porte´e des interactions jus-
qu’aux 6e voisins sont ne´cessaires pour reproduire le changement de signe
des e´nergies de me´lange calcule´es ab initio, alors que seuls quelques amas
de deux et trois atomes suffisent a` reproduire des e´nergies de me´lange
dans des syste`mes plus simples sans interactions magne´tiques [224]. Le
calcul de proprie´te´s d’e´quilibre avec un tel de´veloppement serait alors tre`s
lourd nume´riquement. Le calcul du diagramme de phases, des isothermes
de se´gre´gation ou des proprie´te´s de diffusion serait difficile. En accord avec
les re´sultats du mode`le d’Ising ou de la CVM de te´trae`dres classiques, cela
de´montre que la physique de l’alliage n’est pas capte´e par une unique
variable d’espe`ce.
Dans une deuxie`me se´rie d’e´tudes, Lavrentiev et al. ajoutent donc un
nouveau degre´ de liberte´ au syste`me, comme l’ont fait Ackland ou Inden
et Scho¨n, mais en allant un pas plus loin. Les moments magne´tiques ~Mi
de chaque atome i sont pris en compte, mais contrairement a` Ackland ou
Inden, ce sont a` la fois leur direction et leur amplitude qui sont variables.
Ce moment magne´tique de´pend de la configuration chimique locale.
Avec ce nouveau degre´ de liberte´, seules les interactions non-
magne´tiques classiques de sites et paires aux premiers et deuxie`mes
voisins associe´es a` des interactions magne´tiques de paires jusqu’aux cin-
quie`mes voisins sont ne´cessaires pour reproduire les e´nergies de me´langes
calcule´es ab initio.
3.2. DE´VELOPPEMENT D’UN MODE`LE D’INTERACTIONS DE PAIRES
DE´PENDANT DE LA CONCENTRATION LOCALE ET DE LA
TEMPE´RATURE 103





= J(0) + J(1)∑
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ou` J(n) sont les constantes de couplages non-magne´tiques a` courte distance
entre ne voisins. A(n) et B(n) sont les termes de site qui de´terminent l’am-
plitude du moment magne´tique. Les J(n)ij sont les parame`tres d’interactions
magne´tiques.
En plus du terme d’interaction de paires magne´tique ~Mi ~Mj, des
de´veloppements de type Ginzburg-Landau en ~M2i et ~M
4
i sont ajoute´s a`
l’hamiltonien de l’e´quation 3.13. Ces termes de´terminent l’amplitude des
moments magne´tiques et empeˆchent leur divergence.
Ces auteurs montrent que les moments magne´tiques des configurations
les plus stables sont le plus souvent coline´aires. C’est en particulier le cas
des structures a` forte concentration en l’un ou l’autre des e´le´ments.
La direction et l’amplitude des moments magne´tiques e´tant libres, ce
mode`le permet d’explorer l’ensemble des configurations magne´tiques pos-
sibles et donc de prendre comple`tement en compte l’entropie magne´tique.
Les entropies magne´tiques dans les mode`les d’Ackland ou d’Inden
sont sous-estime´es car seule une partie de l’espace des configurations
magne´tiques peut eˆtre e´chantillonne´e. Cette approximation est justifie´e si
l’e´chantillonnage correspond a` l’ensemble des configurations les plus fa-
vorables e´nerge´tiquement.
La contre-partie de ce mode`le est qu’il ne´cessite un traitement sta-
tistique nume´riquement couˆteux. Pour chaque configuration chimique,
un grand nombre de pas Monte Carlo doivent eˆtre re´alise´s pour
e´chantillonner l’immense espace des configurations magne´tiques. Jus-
qu’a` aujourd’hui, le diagramme de phases complet n’a pas e´te´ calcule´.
Seul un diagramme de phases partiel ne concernant que l’e´quilibre α− γ
du domaine riche en fer a e´te´ publie´ [16].
3.2 De´veloppement d’un mode`le d’interactions de
paires de´pendant de la concentration locale et de
la tempe´rature
L’ensemble des mode`les pre´sente´s ci-dessus montre qu’il serait sou-
haitable de prendre en compte explicitement le moment magne´tique ato-
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mique pour de´crire les phe´nome`nes physiques a` l’e´chelle atomique dans
l’alliage fer–chrome. Ce qui est singulier a` cet alliage est que l’amplitude
du moment magne´tique porte´ par les atomes de Fe et surtout de Cr de´pend
fortement de l’environnement chimique local [15, 74, 65, 64, 70, 73, 72].
Cependant, l’introduction de ce degre´ de liberte´ supple´mentaire alour-
dit conside´rablement les calculs. Ceci est particulie`rement vrai dans le
mode`le de Lavrentiev et al. dans lequel a` la fois la direction et l’amplitude
des moments magne´tiques sont libres [15, 74, 65, 64, 73]. Cette lourdeur
nume´rique est le principal frein a` l’utilisation des mode`les de Lavrentiev,
Ackland ou Inden et al. [15, 74, 65, 64, 70, 211, 212, 73] pour re´aliser des
calculs d’e´quilibre (diagramme de phases, isothermes de se´gre´gation) et, a`
l’avenir, des cine´tiques de se´gre´gation et de de´composition.
Nous cherchons un mode`le atomistique le´ger qui reproduise a` la fois
les re´sultats ab initio de´crits au chapitre 2 et le diagramme de phase
expe´rimental a` haute tempe´rature.
3.2.1 Interactions de paires sur re´seau rigide
Nous choisissons comme point de de´part le mode`le le plus simple pour
reproduire une lacune de miscibilite´ : des interactions de paires sur re´seau
rigide.
Dans un alliage binaire sans de´fauts AxA BxB , les e´nergies de paires




AB, ou` i est la porte´e de l’interaction
en sphe`res de coordination. Le moteur au me´lange ou a` la de´mixtion est
















Les proprie´te´s thermodynamiques de´pendant uniquement des V(i) et pas




AB [225]. Selon le signe de l’e´nergie
d’ordre V(i), le syste`me aura tendance a` maximiser soit le nombre de paires
homo-atomiques (V(i) < 0), soit le nombre de paires he´te´ro-atomiques
(V(i) > 0). Ce mode`le de paires et les diffe´rents diagrammes de phases qui
peuvent en re´sulter selon le traitement statistique mis en œuvre (Monte
Carlo, champs moyens) sont discute´s par de Fontaine ou Ducastelle [226,
225] :
– si Ω < 0, le syste`me a tendance a` la de´mixtion,
– si Ω > 0 et qu’on se limite a` des interactions entre premiers voisins
alors le syste`me a tendance a` l’ordre.
On illustre cela par un traitement de champ moyen de point de ce mode`le
tre`s simple. C’est ce qu’on appelle l’approximation de Bragg-Williams du
mode`le d’Ising.
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3.2.2 L’approximation de Bragg-Williams
L’approximation de champ moyen de point (Bragg-Williams) permet
une e´tude a` la fois analytique et nume´rique tre`s efficace. Dans cette ap-
proximation, la concentration est homoge`ne. Le mode`le d’interactions de
paires constantes sur re´seau rigide de´crit au paragraphe 3.2.1 est alors
e´quivalent au mode`le de la solution re´gulie`re [227].
Dans l’approximation de Bragg-Williams, les concentrations sont ho-
moge`nes. Le nombre de paires entre un e´le´ment m et un e´le´ment n est
donc e´gal a` xmxn, ce qui revient a` ne´gliger comple`tement l’ordre a` courte
distance (SRO) dans la solution solide. L’e´nergie de me´lange ∆Emix d’un
alliage mode`le AxA BxB sans de´fauts s’exprime alors [227] :
∆Emix = −xAxBΩ (3.17)
ou` Ω est l’e´nergie d’ordre du syste`me de´crite dans l’e´quation 3.15. Dans
l’approximation de Bragg-Williams, dans le cas d’un syste`me a` tendance
a` la de´mixtion, le diagramme de phases de´pend uniquement de l’e´nergie
d’ordre Ω et non de la re´partition de l’e´nergie sur les diffe´rentes sphe`res
de coordination.
Dans un mode`le sur re´seau rigide, l’entropie de vibration est ne´glige´e.
L’entropie de configuration ∆Smix s’e´crit :
∆Smix = −kB (xA ln xA + xB ln xB) (3.18)
ou` kB est la constante de Boltzman. L’energie libre ∆Fmix de l’alliage s’ex-
prime donc :
∆Fmix = ∆Emix − T∆Smix (3.19)
= −xAxBΩ+ kBT (xA ln xA + xB ln xB) . (3.20)
Le potentiel chimique d’alliage ∆µ s’e´crit :






A` l’e´quilibre, dans un syste`me a` tendance a` la de´mixtion, le potentiel
chimique d’alliage est uniforme dans les deux phases, ce qui permet de
de´duire une expression analytique de la limite de solubilite´ en fonction de
la concentration en chrome T (xB) :
T (xB) =





) , ∀xB 6= xA (3.22)
La tempe´rature critique Tc correspondant au haut de la lacune de mis-
cibilite´ a` laquelle le syste`me redevient monophase´ s’e´crit :
Tc = lim
xB→0.5
T (xB) = − Ω2kB (3.23)
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qui ne de´pend que de l’e´nergie d’ordre Ω. On peut e´galement de´duire
la limite spinodale Tspinodal (xB) a` laquelle le potentiel chimique d’alliage
devient invariant avec la concentration :
Tspinodal = −2ΩkB xAxB (3.24)
La tempe´rature critique expe´rimentale Texpc de la solution solide fer–
chrome est d’environ 960 K. On peut de´duire de l’e´quation 3.22 l’e´nergie
d’ordre Ωre´g du syste`me dans ce mode`le de solution solide :
Ωre´g = −0.166 eV (3.25)
Graˆce aux expressions analytiques 3.17, 3.22 et 3.24, on trace l’e´nergie
de me´lange de l’alliage, la lacune de miscibilite´ et les limites spinodales
sur la figure 3.6.



































Figure 3.6 – (A` gauche) e´nergie de me´lange dans l’approximation de Bragg-Williams
pour l’e´nergie d’ordreΩre´g = −0.166 eV ajuste´e sur la tempe´rature critique expe´rimentale
de 960 K. (A` droite en noir) limites de solubilite´ (trait plein) et limites spinodales (poin-
tille´s) de´duites de l’e´nergie d’ordre Ωre´g dans le mode`le de la solution re´gulie`re. (A` droite
en rouge) diagramme de phases exact de´duit des simulations Monte Carlo pour l’e´nergie
d’ordre Ωre´g.
On reproduit e´galement sur la figure 3.6 le diagramme de phases exact
de ce mode`le d’interaction de paires constantes de´duit de simulations
Monte Carlo semi-grand-canoniques 1 dont le de´tail est donne´ en annexes
C et C.2.
Du fait de la forme 3.15 de l’e´nergie d’ordre Ω, il est aise´ de re´aliser
dans les expressions 3.20 de l’e´nergie libre de l’alliage, 3.22 des limites
de solubilite´ et 3.24 des limites spinodales ainsi que sur la figure 3.6
que toutes ces proprie´te´s sont syme´triques par rapport a` la concentration
1. Ici comme dans la suite du document, les interpolations nume´riques sont faites par
splines Akima [228].
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xA = xB = 0.5. Il ne s’agit pas d’un effet du traitement statistique mais
du mode`le meˆme d’e´nergies de paires constantes. Ces syme´tries sont en
accord avec les mesures calorime´triques de Dench et al. [52] pour qui la so-
lution solide est re´gulie`re a` haute tempe´rature, mais en de´saccord avec les
re´sultats ab initio pre´sente´s au paragraphe 2.3.2. Ces derniers montrent que
la variation de l’e´nergie de me´lange avec la concentration en chrome n’est
pas syme´trique a` basse tempe´rature. Le proble`me principal de ce mode`le
est donc que l’e´nergie d’ordre ne de´pend pas de la concentration locale.
3.2.3 De´pendance en concentration locale de l’e´nergie de
me´lange
Les limites de solubilite´ sont difficiles a` mesurer a` basse tempe´rature a`
cause des cine´tiques lentes. Du fait des calculs ab initio a` 0 K, on peut ce-
pendant s’attendre a` ce qu’elles soient asyme´triques de part et d’autre du
diagramme de phases. Des observations sous irradiation qui en premie`re
approximation acce´le`re le vieillissement ont e´te´ compile´es par Bonny et
al. [18]. Ils confirment l’asyme´trie de la lacune de miscibilite´ a` basse
tempe´rature. Un consensus ge´ne´ral n’est cependant pas trouve´ [19, 61].
Afin de reproduire les e´nergies de me´lange ab initio dans les ap-
proximations PWSCF-PAW et SIESTA-NC qui changent de signe avec
la concentration, nous choisissons de donner a` l’e´nergie d’ordre Ω une
de´pendance en concentration locale porte´e exclusivement par les paires
he´te´ro-atomiques. Les e´nergies de paires homo-atomiques sont fixe´es par
les proprie´te´s des e´le´ments purs. 2 Par soucis de simplicite´, on choisit
les rapports η(i) = e(i)mn/e
(1)
mn constants. En effet, si les interactions aux
diffe´rentes porte´es e´voluaient diffe´remment avec la composition locale,
on pourrait dans certains cas stabiliser des phases ordonne´es a` basse
tempe´rature qui n’ont a` ce jour pas e´te´ observe´es expe´rimentalement.
Les e´nergies de me´lange de la solution solide sont ajuste´es sur les cal-
culs ab initio SQS PWSCF-PAW et SIESTA-NC par un polynoˆme de Redlich-
Kister [229]. Ce formalisme, largement re´pandu dans la communaute´ CAL-
PHAD, permet une expression analytique simple, continue et de´rivable
plusieurs fois de l’e´nergie de me´lange. On ne pose pas ici la proble´matique
de la de´finition de la concentration locale puisqu’en champ moyen sur site
la composition locale est assimile´e a` la composition nominale. Ce travail
peut eˆtre compare´ a` celui de Caro et al. dans lequel les e´nergies d’interac-
tion sont e´galement de´pendantes de la concentration locale [214, 230].
Nous conside´rons un alliage binaire FexFe CrxCr sans de´faut. Afin de
simplifier les e´critures, on notera dore´navant xCr = 1− xFe ≡ x.
2. Il n’est pas ne´cessaire de de´crire ici la parame´trisation des e´nergies de paires homo-
atomiques car les proprie´te´s thermodynamiques de volume sont entie`rement de´termine´es










. Nous reviendrons sur leur parame´trisation sur
les e´nergies cohe´sion des e´le´ments purs dans le chapitre 3.
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L’e´nergie de me´lange s’e´crit :




L(p) (1− 2x)p (3.26)
ou` n est l’ordre de la parame´trisation, et L(p) est le parame`tre d’interaction
de l’ordre p qui a la forme :
L(p) = a(p) + b(p)T (3.27)
et qui de´pend de la tempe´rature. Les calculs ab initio e´tant a` 0 K, b(p) = 0,
∀p. La meilleure parame´trisation de ∑np=0 L(p) (1− 2x)p est telle que :
∆Emix = −x (1− x)Ω (x)
avec
Ω (x) = (x− α) (βx2 + γx + δ) (3.28)
ou` les valeurs des parame`tres α, β, γ et δ pour les parame´trisations
PWSCF-PAW et SIESTA-NC sont indique´es dans le tableau 3.1 pour une






Table 3.1 – Parame`tres de de´pendance en concentration de l’e´nergie d’ordre Ω (x) =
(x− α) (βx2 + γx + δ) ajuste´s sur les calculs ab initio d’e´nergie de me´lange dans les
approximations PWSCF-PAW et SIESTA-NC.
Les e´nergies de me´lange a` 0 K correspondant aux parame´trisations
PWSCF-PAW et SIESTA-NC sont repre´sente´es sur la figure 3.7 et com-
pare´es a` l’e´nergie de me´lange de la solution re´gulie`re de´ja` repre´sente´e sur
la figure 3.6.
La de´pendance en concentration permet d’obtenir une e´nergie de
me´lange dont la variation est non-syme´trique. Celle-ci est ne´gative pour
x < 0.07 (PWSCF-PAW) ou 0.16 (SIESTA-NC), puis positive. Le maximum
de ∆Emix est dans le cas PWSCF-PAW a` x = 0.48 et 0.089 eV, et dans le cas
SIESTA-NC pour x = 0.52 et 0.071 eV.
Les e´nergies de paires homo-atomiques sont de´duites des proprie´te´s
des e´le´ments purs et ne sont pas fonction de la concentration. L’e´quation
3.15 permet alors de de´duire les e´nergies de paires he´te´ro-atomiques de
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Figure 3.7 – Les symboles noirs (rouges) repre´sentent les e´nergies de me´lange de solutions
solides quasi-ale´atoires (SQS) calcule´es dans les approximations PWSCF-PAW (SIESTA-
NC). L’ajustement de Redlich-Kister de ces e´nergies de me´lange sont en traits pleins. La
solution re´gulie`re de´crite au paragraphe 3.2.5 est en trait pointille´.
Pour exemple, dans le cas d’un mode`le aux premiers voisins seulement,
on trace V(1) en fonction de la concentration en chrome x sur la figure 3.8
pour les ajustements PWSCF-PAW et SIESTA-NC de l’e´nergie d’ordre.
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en fonction de la concentration
locale en chrome x de´duite de l’e´nergie d’ordre Ω (x) ajuste´e sur les calculs ab initio
PWSCF-PAW (en noir) et SIESTA-NC (en rouge) dans le cas d’un mode`le aux premiers
voisins seulement.
On observe sur la figure 3.8 qu’il est favorable de cre´er des paires
he´te´ro-atomiques par rapport a` des paires homo-atomiques pour des
concentrations x infe´rieures a` 0.07 pour la parame´trisation PWSCF-PAW
et 0.16 pour la parame´trisation SIESTA-NC, en lien avec le changement de
signe de l’e´nergie de me´lange calcule´ ab initio a` 0 K. On observe e´galement
un changement de signe de la de´rive´e seconde de e(1)FeCr autour de x = 0.9
dont les conse´quences seront discute´es dans la suite du manuscrit. No-
tons cependant que les e´nergies de me´lange calcule´es ab initio dans le
domaine de concentration riche en chrome sont moins nombreuses qu’a`
l’autre extre´mite´ du diagramme de phases. L’ajustement de Redlich-Kister
y est en conse´quence moins pre´cis.
3.2.4 Compositions locales ou globales en champ moyen de
point
Dans l’approximation de champ moyen de point, la probabilite´ d’oc-
cupation de chaque site du re´seau est e´gale a` la composition globale (no-
minale) du syste`me. On perd donc dans cette approche toute information
locale. Elle ne permet pas de de´crire l’ordre a` courte distance d’une solu-
tion solide puisque les probabilite´s de trouver un e´le´ment sur chacun des
sites ne de´pend pas de son environnement mais seulement de la concen-
tration globale.
Dans l’ensemble canonique, associer composition locale et composition
nominale est incompatible avec la notion de de´mixtion ou` localement les
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atomes d’un meˆme type pre´cipitent pour que la concentration locale soit
e´gale a` la limite de solubilite´. Dans cet ensemble, le diagramme de phases
sera donc diffe´rent de celui obtenu dans l’ensemble grand-canonique et ne
ve´rifiera pas la re`gle du bras de levier. C’est une des raisons, en plus des
difficulte´s nume´riques de´crites en annexe C.2, pour lesquelles nous avons
re´alise´s les calculs de diagrammes des phases dans l’ensemble grand-
canonique.
Graˆce aux simulations Monte Carlo que l’on pre´sente dans la suite du
chapitre, on ve´rifie l’effet de la de´pendance en concentration globale de
l’e´nergie d’ordre sur le diagramme de phases.
3.2.5 Conse´quences sur le diagramme de phases de la
de´pendance en concentration locale de l’hamiltonien
Pour une e´nergie d’ordre Ω donne´e par l’e´quation 3.28, les limites de














= 3βx2 + 2 (γ− αβ) x + δ− αγ (3.32)
Ces expressions permettent de de´duire, par la construction ge´ome´trique
de la tangente commune, les limites de solubilite´ α–α’ pre´sente´es dans la
figure 3.9.
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Figure 3.9 – Diagrammes de phases en champ moyen de point de´duits des mode`les d’in-
teractions de paires sur re´seau rigide de´pendant de la concentration ajuste´s sur les calculs
ab initio PWSCF-PAW en noir et SIESTA-NC en rouge. Les limites spinodales sont en
tirets pointille´s.
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Les limites de solubilite´ ne sont plus syme´triques. On observe une
large solubilite´ d’environ 10 % Cr dans Fe a` 0 K. A` l’autre extreˆmite´ du
diagramme de phases, Fe est insoluble dans Cr.
On observe e´galement un e´paulement de la limite de solubilite´, que
ce soit pour les parame´trisation PWSCF-PAW ou SIESTA-NC, entre 70 et
90 % Cr. Autour de x = 0.5, la prise en compte du changement de signe
de la de´rive´e seconde de l’e´nergie de d’ordre induit l’e´paulement que les
expe´rimentateurs associaient jusqu’ici a` la dissyme´trie de la phase σ [20,
14].
La limite de solubilite´ est dore´navant non-nulle a` 0 K du coˆte´ riche en
Fe, en contradiction avec le diagramme de phases de re´fe´rence CALPHAD
de Andersson et Sundman [14], mais en accord avec les calculs thermody-
namiques de Bonny et al. [18] a` partir des potentiels 2BM et CDM et de
l’hamiltonien CE.
On calcule e´galement analytiquement les limites spinodales :
Tspinodal (x) = − x (1− x)kB
(
2Ω (x)− 2 (1− 2x) dΩ
dx








= 6βx + 2γ− 2αβ. (3.34)
Celles-ci sont repre´sente´es en traits pointille´s longs sur la figure 3.9.
Du coˆte´ riche en Cr, la limite spinodale montre un e´paulement singulier
entre 70 et 90 % Cr. Celui-ci peut eˆtre relie´ au changement de signe de la
de´rive´e seconde de l’e´nergie de paires he´te´ro-atomique. Ce phe´nome`ne
a lieu a` des tempe´ratures infe´rieures a` 500 °C, difficilement accessibles a`
l’expe´rience du fait des cine´tiques lentes. C’est a` notre connaissance la
premie`re fois qu’un tel comportement est propose´.
Les tempe´ratures critiques calcule´es dans l’approximation de champ
moyen de point sont de 4200 K (3800 K) a` partir des parame´trisations
PWSCF-PAW (SIESTA-NC). Ces tempe´ratures sont bien au-dessus des
tempe´ratures critiques expe´rimentales mesure´es a` 1000 K environ. Les po-
tentiels CDM et 2BM traite´s en champ moyen montrent le meˆme proble`me
de tempe´rature critique trop e´leve´e [61, 18].
Il n’est pas e´tonnant que les tempe´ratures critiques calcule´es avec notre
mode`le d’interactions de paires sur re´seau rigide soient trop e´leve´es. En
effet, il ne tient pas compte des entropies non-configurationnelles.
3.2.6 Strate´gies pour tenir compte de l’entropie
non-configurationnelle
Les diagrammes de phases que nous avons calcule´s jusqu’ici ainsi que
ceux propose´s par Bonny et al. dans l’article [18] ne tiennent pas compte
des proprie´te´s thermodynamiques suivantes (au moins) :
– l’amplitude des moments magne´tiques atomiques diminue quand la
tempe´rature augmente. Cela diminue les e´nergies de paires quand T
augmente aux concentrations interme´diaires [74].
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– l’entropie magne´tique [15, 74, 73].
– l’entropie vibrationnelle [231, 30].
C’est pour ces raisons que les diagrammes de phases que nous rapportons
dans le paragraphe 3.1.2 ont des tempe´ratures critiques trop e´leve´es. Pour
abaisser ces dernie`res, nous pourrions choisir d’introduire, par exemple,
a` chaque tempe´rature et concentration, un calcul de contribution entro-
pique vibrationnelle dans le cadre the´orique de l’approximation harmo-
nique. Malgre´ tout, il n’est pas possible a` notre connaissance de calculer
rigoureusement toutes les de´pendances en tempe´rature. Oblige´ d’intro-
duire une parame`tre ajustable relie´ a` la tempe´rature, nous le choisissons
toujours dans le meˆme esprit : le plus simple possible. Cela nous permet
de toujours controˆler au mieux le mode`le, de pouvoir y revenir facilement
(contrairement a` un potentiel EAM par exemple). A` de´faut de pouvoir
eˆtre rigoureux, nous choisissons donc de compenser toutes les entropies
non-configurationnelles en donnant a` l’e´nergie d’ordre une de´pendance
line´aire en tempe´rature. Cela nous permet de plus de ne pas impacter l’ef-
ficacite´ nume´rique du mode`le.
3.2.7 De´pendance en tempe´rature
Pour conserver la simplicite´ du mode`le de Redlich-Kister, nous don-
nons une simple de´pendance line´aire en tempe´rature a` l’e´nergie d’ordre
Ω. Il s’agit du plus bas de´veloppement de Landau re´alisable. L’e´nergie
d’ordre s’exprime dore´navant :






ou` Θ est une tempe´rature en Kelvin ajuste´e sur la tempe´rature critique
expe´rimentale d’environ 960 K. Cela revient a` donner une de´pendance en
tempe´rature aux e´nergies de paires. On trouve :
ΘPWSCF−PAW = 1480 K (3.36)
ΘSIESTA−NC = 1520 K (3.37)
Le diagramme de phases correspondant est repre´sente´ sur la figure
3.10 pour la parame´trisation PWSCF-PAW de l’e´nergie d’ordre. Notons
qu’il ne s’agit pas d’une simple homote´thie du diagramme de phases de
la figure 3.9 correspondant a` l’hamiltonien inde´pendant de la tempe´rature
car l’entropie de me´lange ∆Smix reste inde´pendante de la tempe´rature.
Le diagramme de phases de la figure 3.10 est semblable a` celui de´crit au
paragraphe 3.2.3 ci-dessus. La limite de solubilite´ a` 0 K du coˆte´ riche en Fe
est 0.04. Fe n’est pas soluble dans Cr a` 0 K, et la limite de solubilite´ monte
de fac¸on tre`s raide avec la tempe´rature. La tempe´rature critique calcule´e
en champ moyen est d’environ 1100 K. Ces re´sultats sont en bon accord
avec les compilations expe´rimentales de Xiong et al. [19] et de Bonny et al.
[18].
On observe toujours un e´paulement des limites spinodales entre 70 et
90 % Cr lie´ au changement de signe de la de´rive´e seconde de l’e´nergie de
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Figure 3.10 – En trait plein noir, le diagramme de phases correspondant a` la pa-
rame´trisation PWSCF-PAW de l’e´nergie de me´lange, calcule´ en champ moyen de point,
tenant compte de la de´pendance en concentration de l’e´nergie d’ordre et de la correction en
tempe´rature. Les limites spinodales sont repre´sente´es en tirets pointille´s noirs. En traits
pleins magenta, on repre´sente les limites de solubilite´ infe´rieures et supe´rieures propose´es
par Xiong et al. sur la base d’une revue des donne´es expe´rimentales [19]. Les extrapo-
lations des limites de Xiong et al. a` basse tempe´rature sont en traits pointille´s magenta.
paire he´te´ro-atomique dans ce domaine de concentration. Aucune mesure
expe´rimentale n’a jamais mis en e´vidence un tel comportement dans le
syste`me fer-chrome car s’ils apparaissaient, ce serait a` des tempe´ratures
telles que l’e´quilibre serait atteint en plusieurs anne´es ou de´cennies . . .
De nombreuses mesures expe´rimentales ont cependant e´te´ re´alise´es
entre 650 et 800 K afin de de´terminer les limites de de´composition spi-
nodales. Ces mesures ont e´te´ tre`s re´cemment compile´es par Xiong et al.
[19] et nous les comparons a` notre diagramme de phases dans la figure
3.11.
On ne peut de´finir de limite nette entre les re´gimes de germination–
croissance–coalescence et de de´composition spinodale. La transition entre
ces deux re´gimes est continue, de part et d’autre de la limite spinodale
repre´sente´e en pointille´s dans la figure 3.11. En conse´quence, nos limites
spinodales sont tre`s satisfaisantes dans ce domaine de tempe´rature.
3.3 Comparaison avec les simulations Monte Carlo
Les simulations Monte Carlo permettent d’e´chantillonner de manie`re
exacte l’espace des phases des syste`mes de taille finie, aux incertitudes
nume´riques pre`s. On peut donc en de´duire le diagramme de phases le
plus exact nume´riquement possible du syste`me de´crit par l’hamiltonien
pre´sente´ au paragraphe 3.2. On ve´rifie ainsi les re´sultats de champ moyen
pre´sente´s ci-dessus.
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Figure 3.11 – Limites de solubilite´ α − α′ (trait noir) et limites spinodales (pointille´s
noirs) calcule´es en champ moyen a` partir de notre mode`le. Les mesures expe´rimentales
montrant un re´gime de de´mixtion par (en rouge) germination–croissance–coalescence et
(en bleu) de´composition spinodale. Les donne´es expe´rimentales sont compile´es par Xiong
et al. [19]. Se re´fe´rer a` cet article pour le de´tail expe´rimental.
En champ moyen de point, la concentration est homoge`ne et le dia-
gramme de phases d’un syste`me a` tendance a` la de´mixtion ne de´pend que
de l’e´nergie d’ordre. Dans les simulations Monte Carlo, deux porte´es sont
a` distinguer : celle pour le calcul de la concentration locale et celle des
interactions.
3.3.1 De´finition de la concentration locale
Nous de´finissons dans l’annexe D l’algorithme que nous proposons
pour de´finir la concentration locale. La zone a` conside´rer s’e´tale sur les
i premie`res sphe`res de coordinations des atomes dont nous calculons
l’e´nergie de paire. Nous montrons dans l’annexe D que le choix de la taille
de cette zone a des conse´quences critiques sur l’efficacite´ nume´rique des
calculs. Pour exemple, nous illustrons sur la figure 3.12 l’ensemble des sites
(en rouge) a` conside´rer pour le calcul de la concentration locale autour des
sites bleus lorsque le calcul de la concentration locale se fait sur les deux
premie`res sphe`res de coordination (i = 2) pour deux sites bleus deuxie`mes
voisins.
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Figure 3.12 – Dans le cas illustre´ ici, l’interaction de la paire AB (sphe`res bleues) de´pend
de la composition moyenne mesure´e sur l’ensemble des sites 1ers et 2e voisins (sphe`res
rouges).
Dans la suite du manuscrit, on notera la concentration locale simple-
ment x. Ce n’est pas en contradiction avec la notation utilise´e pour les
calculs de champ moyen de point puisque la concentration locale y e´tait
e´gale a` la concentration globale. On de´finit en fait x comme la concentra-
tion locale, que ce soit en champ moyen ou en Monte Carlo.
Quand un syste`me tend a` la de´mixtion, le diagramme de phases ne
de´pend que de l’e´nergie d’ordre totale Ω, somme des V(i) sur l’ensemble
des voisins i. Il faut cependant de´cider de la re´partition de l’e´nergie sur
chacune de ces sphe`res de coordination, c’est-a`-dire de´finir les valeurs des
η(i) de´finis au paragraphe 3.30. C’est e´galement en annexe E que nous
discutons ce point. En conclusion de cette annexe, nous choisissons η(i)
e´gal au rapport entre d’une part la distance entre ie voisins et d’autre part
la distance entre premiers voisins.
Le principe des simulations Monte Carlo telles que nous les
imple´mentons est rappele´ succinctement en annexe C. Ces simulations
se font dans l’ensemble semi-grand-canonique, ce qui permet une estima-
tion pre´cise des limites de solubilite´ dont nous de´taillons la me´thodologie
en annexe C.2.
3.3.2 Parame`tres des simulations Monte Carlo
Tous les calculs Monte Carlo sont re´alise´s en conditions pe´riodiques.
Les super-cellules contiennent typiquement 105 atomes. Les effets de taille
de la super-cellule de calcul sont toujours ve´rifie´s.
On observe qu’environ 104 pas Monte Carlo (e´changes ou permuta-
tions selon l’ensemble thermodynamique) accepte´s par atome permettent
d’atteindre la solution stationnaire (voir annexe C).
3.3.3 Influence de la porte´e des interactions
Nous discutons ici et e´valuons l’influence de la porte´e des interactions
sur les diagrammes de phases de´duits des simulations Monte Carlo. Les
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limites de solubilite´ calcule´es a` partir des e´nergies d’ordre Ω ajuste´es sur
les calculs ab initio SQS PWSCF-PAW sont repre´sente´es sur la figure 3.13
pour des porte´es aux deuxie`mes et cinquie`mes voisins ainsi que pour une
porte´e infinie (la concentration locale est alors e´gale a` la concentration glo-
bale du syste`me). L’hamiltonien utilise´ ne de´pend pas de la tempe´rature
car les diffe´rences sont trop faibles entre les trois porte´es pre´sente´es pour
eˆtre perceptibles une fois la correction en tempe´rature prise en compte.
On pre´sente e´galement le diagramme de phases pour une porte´e aux
deuxie`mes voisins avec l’hamiltonien de´pendant de la tempe´rature.




















Figure 3.13 – Limites de solubilite´ de´duites des simulations Monte Carlo pour une
e´nergie d’ordre Ω ajuste´e sur les re´sultats ab initio PWSCF-PAW avec diffe´rentes porte´es
d’interaction. (bleu) aux deuxie`mes voisins soit i = 2, (rouge) aux cinquie`mes voisins,
soit i = 5, et (vert) pour une composition locale assimile´e a` la composition globale. Les
points correspondent aux re´sultats des simulations Monte Carlo. Le diagramme de phases
tenant compte de la correction en tempe´rature aux deuxie`mes voisins est repre´sente´ en
noir. Celui issu des calculs de champ moyen de point sans correction en tempe´rature est
en trait continu magenta.
La porte´e des interactions n’a pas d’influence tre`s forte sur les limites
de solubilite´ calcule´es. La tempe´rature critique augmente le´ge`rement avec
la porte´e des interactions. Les re´sultats aux troisie`mes et quatrie`mes voi-
sins (i = 3 et 4), qui ne sont pas repre´sente´s sur la figure 3.13 pour plus
de lisibilite´, suivent e´galement cette tendance. The´oriquement, le champ
moyen de point devient exact quand la porte´e des interactions tend vers
l’infini. Il est donc rassurant qu’en augmentant la porte´e des interactions
les re´sultats Monte Carlo se rapprochent des re´sultats en champ moyen.
Cependant, la tempe´rature critique calcule´e en Monte Carlo en assimi-
lant compositions locales et globales (≈ 2600 K) est infe´rieure d’environ
38 % a` celle calcule´e en champ moyen (en magenta) sans correction en
tempe´rature (≈ 4200 K). C’est une diffe´rence supe´rieure a` la diffe´rence
classique entre champ moyen de point et Monte Carlo.
Du coˆte´ riche en Fe, la figure 3.13 montre des limites de solubilite´
calcule´es a` 0 K de l’ordre de 7 % Cr. Les limites de solubilite´ ajuste´es sur
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les re´sultats SIESTA-NC sont d’environ 16 % Cr. A` tre`s basse tempe´rature
(T < 500 K), la solubilite´ calcule´e de Fe dans Cr est nulle.
Les tempe´ratures critiques calcule´es avec l’hamiltonien inde´pendant
de la tempe´rature varient d’environ 2300 K aux deuxie`mes voisins a`
2600 K quand la composition locale est assimile´e a` la composition globale.
En de´saccord avec les mesures expe´rimentales, les tempe´rature critiques
pre´sente´es sur la figure 3.9 sont trop e´leve´es d’un facteur deux a` trois,
selon la porte´e des interactions. Ce proble`me de tempe´rature critique est
similaire a` celui expose´ par Malerba, Bonny et al. [61, 18] quant aux dia-
grammes de phases calcule´s avec les potentiels CDM et 2BM.
Afin de baisser la tempe´rature critique de notre mode`le e´nerge´tique,
nous donnons la meˆme de´pendance en tempe´rature a` l’e´nergie d’ordre
Ω qu’en champ moyen de point. Le diagramme de phases de´duit des si-
mulations Monte Carlo avec la parame´trisation PWSCF-PAW corrige´ en
tempe´rature est reproduit sur la figure 3.13. La tempe´rature critique est
dore´navant de 950 K, en accord avec les re´sultats expe´rimentaux.
3.3.4 Comparaison champ moyen – Monte Carlo pour les
mode`les
On repre´sente sur la figure 3.14 les limites de solubilite´ calcule´es en
champ moyen de point et en Monte Carlo, avec des interactions aux
deuxie`mes voisins et l’hamiltonien de´pendant a` la fois de la concentration
et de la tempe´rature.
















Figure 3.14 – Limites de solubilite´ calcule´es en champ moyen de point (en rouge) et en
Monte Carlo aux deuxie`mes voisins (en noir) avec l’hamiltonien de´pendant a` la fois de
la concentration et de la tempe´rature. La parame´trisation utilise´e est PWSCF-PAW. Les
losanges correspondent aux re´sultats des simulations Monte Carlo.
Nous de´crivions ci-dessus que sans la correction en tempe´rature,
le de´calage entre Monte Carlo et champ moyen est d’environ 38 %, ce
qui est tre`s supe´rieur au de´calage habituel [226]. Avec la correction en
tempe´rature, la tempe´rature critique calcule´e en champ moyen est de
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1100 K. Elle est d’environ 950 K en Monte Carlo. La diffe´rence est de 14 %,
en accord avec les re´sultats the´oriques de Fontaine [226].
3.4 Comparaison avec l’expe´rience et les autres
mode`les e´nerge´tiques
3.4.1 Comparaison avec les limites de solubilite´ propose´es par
Xiong et al. et Bonny et al.
Sur la figure 3.15, on compare le diagramme de phases calcule´ en
champ moyen ainsi qu’en Monte Carlo avec les limites de solubilite´ pro-
pose´es par Xiong et al. [19] et Bonny et al. [18] dans leurs revues critiques
des re´sultats expe´rimentaux.
















Figure 3.15 – Limites de solubilite´ α − α’ de´duites des simulations Monte Carlo (en
noir). Les bornes infe´rieures et supe´rieures propose´es par Xiong et al. [19] sont en vert. La
limite propose´e par Bonny et al. [18] tenant compte des expe´riences sous irradiation est en
rouge.
Notre mode`le est en accord qualitatif avec ces deux e´tudes. La solubilite´
du chrome dans le fer est large. A` 250 K, Xiong et al. conside`rent qu’elle
devrait eˆtre comprise entre 1 et 7 % Cr. Les limites de´duites de notre hamil-
tonien montrent 5 (7) % Cr en champ moyen (Monte Carlo). La tempe´rature
critique est le´ge`rement sure´value´e en champ moyen d’environ 15 %, ce qui
est classique avec ce type de traitement statistique. La solubilite´ du fer
dans le chrome est infe´rieure a` 1 % jusqu’aux tempe´ratures supe´rieures a`
600 K. A` tempe´rature nulle, la solubilite´ de chrome dans Fe calcule´e est de
3 % en champ moyen et 6 % en Monte Carlo.
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3.4.2 Comparaison avec les autres mode`les e´nerge´tiques
















Figure 3.16 – Limites de solubilite´ α–α’ (points et traits noirs) de nos simulations Monte
Carlo avec le mode`le aux deuxie`mes voisins de´pendant de la concentration locale et de la
tempe´rature. (orange) de´veloppement en amas magne´tiques de Lavrentiev, Dudarev et al.
[64, 18]. (rouge) potentiel 2BM d’Olsson et al. [69, 121, 61] tenant compte de l’entropie de
vibration[232]. (bleu) potentiel CDM de Caro et al. [214, 61] tenant compte de l’entropie
de vibration [232]. (vert) parame´trisation CALPHAD d’Andersson et Sundman [14].
Les limites de solubilite´ α–α′ dans l’ensemble du domaine de
concentration calcule´es avec les mode`les CDM [214], 2BM [213, 121],
de´veloppements en amas [64], CALPHAD d’apre`s Andersson et Sundman
[14] sont repre´sente´es dans la figure 3.16. Elles sont compare´es avec les li-
mites de solubilite´ que nous calculons par simulations Monte Carlo avec le
mode`le aux deuxie`mes voisins de´pendant de la concentration locale et de
la tempe´rature. Notre mode`le reproduit au mieux a` la fois la tempe´rature
critique d’environ 950 K, une solubilite´ non nulle du chrome dans le fer α′
ainsi qu’une solubilite´ nulle du fer dans le chrome α.
Un focus sur le coˆte´ riche en fer du diagramme de phases d’apre`s les
meˆmes auteurs mais aussi dans l’approximation de la solution re´gulie`re
et a` partir de notre mode`le sont compare´es dans la figure 3.17. Les li-
mites de solubilite´ expe´rimentales mesure´es par spe´ctroscopie Mo¨ssbauer
apre`s des recuits longs de Kuwano [58] et de Dubiel et Inden [25] sont
e´galement indique´es. Nous choisissons de ne pas repre´senter les mesures
expe´rimentales sous irradiation car l’influence de l’irradiation sur les li-
mites de solubilite´ fait de´bat [18, 19] (on peut penser en particulier a` des
effets de de´sordre balistiques induits par les collisions nucle´aires, ou` a` des
phe´nome`nes de se´gre´gation induite par l’irradiation, sous l’effet de cou-
plage entre flux de de´fauts et flux d’espe`ces chimiques).
Le domaine biphase´ calcule´ par Andersson et Sundman [14] dans l’ap-
proche CALPHAD est tre`s proche de celui d’une solution re´gulie`re. Ces
deux mode`les sont incompatibles avec les re´centes mesures expe´rimentales
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Figure 3.17 – Limites de solubilite´ calcule´es a` partir des mode`les
(orange) de´veloppements en amas [64, 18] d’apre`s Bonny et al. [18],
(rouge) potentiels 2BM [69, 121, 61, 232],
(bleu) potentiels CDM [214, 61, 232],
(vert) CALPHAD [14],
(traits pointille´s noirs et losanges noirs) notre mode`le dans l’approximation de champ
moyen de point, (trait pleins et carre´s noirs) notre mode`le par simulations Monte Carlo.
On repre´sente e´galement les limites de solubilite´ expe´rimentales d’e´quilibre de Kuwano
[58] (croix noires) et de Dubiel et Inden [25](e´toiles noires).
(traits magenta) limites de solubilite´ propose´es par Xiong et al. apre`s lecture critique des
donne´es expe´rimentales de la litte´rature [19].
et les calculs ab initio du coˆte´ riche en fer. Le domaine biphase´ calcule´ par
Bonny et al. [18] a` partir des potentiels 2BM [69, 121] et CDM [214] est trop
stable en tempe´rature : il y a un facteur deux entre la tempe´rature critique
expe´rimentale et la tempe´rature critique de´duite des mode`les. Le potentiel
2BM produit une e´nergie de me´lange syme´trique (ne´gative e´galement du
coˆte´ riche en chrome), ce qui induit une trop grande solubilite´ de Fe dans
Cr. Le de´veloppement en amas classique de Lavrentiev et al. [64] semble
e´galement mener a` une tempe´rature critique trop e´leve´e.
Comme on peut l’observer sur la figure 3.17 notre mode`le est en accord
quantitatif avec les mesures expe´rimentales. Il est en accord avec les revues
expe´rimentales de Xiong et al. [19] et Bonny et al. [18]. Il semble meilleur
que les mode`les propose´s pre´ce´demment pour reproduire des limites de
solubilite´ α− α′.
Les autres mode`les conservent tout de meˆme d’autres avantages : les
potentiels EAM permettent des calculs tenant compte des lacunes et in-
terstitiels, par exemple pour les simulations incluant des dislocations. Il
n’y a cependant pas de frein the´orique a` l’inte´gration des lacunes et in-
terstitiels dans notre mode`le. Les mode`les CALPHAD permettent quant a`
eux de mode´liser la lacune de miscibilite´, mais aussi d’inte´grer les phases
σ, γ ou liquides, c’est a` dire de calculer le diagramme de phases complet
du syste`me. L’approche CALPHAD n’est cependant pas atomistique et ne
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permet de plus que l’e´tude des proprie´te´s a` l’e´quilibre. Il s’agit d’utiliser
le mode`le ade´quate au syste`me que l’on veut e´tudier.
3.5 Conclusions
Dans ce chapitre, nous avons compare´ l’ensemble des mode`les
e´nerge´tiques propose´s dans la litte´rature. Afin de reproduire les re´sultats
ab initio, les mode`les les plus re´cents introduisent un nouveau degre´ de
liberte´ : la variation du moment magne´tique atomique en fonction de
l’environnement chimique local. Ce mode`le semble reproduire les pro-
prie´te´s essentielles de l’alliage a` 0 K mais est nume´riquement couˆteux
pour calculer le diagramme de phases, les isothermes de se´gre´gation ou
des cine´tiques.
Nous de´veloppons un hamiltonien le´ger, ajuste´ sur les calculs ab initio
pre´sente´s dans le chapitre 2 et sur les limites de solubilite´ expe´rimentales
a` haute tempe´ratures. Il s’agit d’un mode`le d’interactions de paires aux
deuxie`mes voisins sur re´seau rigide. Nous choisissons de donner aux in-
teractions Fe–Fe et Cr–Cr des e´nergies constantes, alors que nous donnons
a` l’interaction Fe–Cr une de´pendance en concentration que nous ajustons
par un polynoˆme de Redlich-Kister sur les e´nergies de me´lange calcule´es
ab initio a` 0 K.
L’entropie de configuration est correctement prise en conside´ration,
mais notre mode`le est sur re´seau rigide et il n’y a pas de degre´ de liberte´
lie´ au moment magne´tique. Les termes non-configurationnels d’entropies
vibrationnelle et magne´tique sont cependant pris en compte indirectement
par une de´pendance en tempe´rature de l’e´nergie d’ordre ajuste´e sur la
tempe´rature critique expe´rimentale.
Nous commenc¸ons par traiter statistiquement cet hamiltonien en
champ moyen de point. Cela permet d’extraire le maximum d’informa-
tion analytique du mode`le. Les limites de solubilite´ sont en excellent ac-
cord avec les compilations les plus re´centes des mesures expe´rimentales.
Les limites spinodales sont e´galement en tre`s bon accord avec les re´sultats
expe´rimentaux.
Nous avons e´galement de´duit de cet hamiltonien les limites de solubi-
lite´ par simulations Monte Carlo semi-grand-canoniques. Nous montrons
que la porte´e des interactions n’a pas de conse´quences importantes sur
le diagramme de phases. De meˆme, le volume sur lequel est calcule´e la
concentration locale a des conse´quences critiques sur l’efficacite´ des calculs
mais a peu d’influence sur les limites de solubilite´. Ce volume doit eˆtre as-
sez e´tendu pour contenir un nombre d’atomes suffisant pour reproduire
le changement de signe de l’e´nergie de me´lange. Le diagramme de phases
calcule´ est en accord tre`s satisfaisant avec l’expe´rience. La tempe´rature cri-
tique est de 940 K. La solubilite´ du chrome dans le fer est de l’ordre de 7 %
a` 0 K. A` cette meˆme tempe´rature, la solubilite´ du fer dans le chrome est
nulle. La limite de solubilite´ α′ de Fe dans Cr reste tre`s faible sur un large
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domaine de tempe´rature, alors que la limite α de´pend plus nettement de
la tempe´rature.
Par une comparaison avec les simulations Monte Carlo, nous montrons
qu’un traitement statistique de champ moyen de point de cet hamilto-
nien est raisonnable. La tempe´rature critique est supe´rieure de 14 % a` la
tempe´rature critique de´duite des simulations Monte Carlo, ce qui est en
accord avec le de´calage the´orique duˆ a` la mauvaise prise en compte en
champ moyen de l’entropie de configuration a` haute tempe´rature. Sans la
correction en tempe´rature, ce de´calage est cependant bien plus important
(de l’ordre de 38 %).
Ces re´sultats de champ moyen de point comme de Monte Carlo sont
en accord avec les limites de solubilite´ propose´es re´cemment par Bonny
et al. [18] ainsi que Xiong et al. [19] a` la suite d’une compilation des
donne´es expe´rimentales de la litte´rature. On peut donc envisager d’uti-
liser ce mode`le pour le calcul d’isothermes de se´gre´gation et ainsi pre´voir
les profils de concentration des surfaces libres de l’alliage.

4Se´gre´gation de surfaces
Les proprie´te´s d’une surface sont fondamentalement corre´le´es a` la com-position chimique de la surface a` l’e´chelle nanome´trique. Celle-ci peut
eˆtre tre`s diffe´rente de la composition volumique de l’alliage. En catalyse
he´te´roge`ne, par exemple, ce sont ces proprie´te´s chimiques uniques des sur-
faces qui sont utilise´es pour acce´le´rer des re´actions chimiques [233]. Les in-
terfaces sont aussi les premie`res barrie`res face a` la corrosion. Ce sont elles
qui re´agissent avec le milieu. Dans le contexte nucle´aire, les surfaces libres
et joints de grains sont le lieu de la se´gre´gation induite par irradiation.
Les de´fauts cre´e´s en volume par l’irradiation neutronique vont s’annihiler
en surface, cre´ant un flux qui se couple a` la diffusion d’autre e´lements.
L’objectif de ce chapitre est d’utiliser le mode`le e´nerge´tique propose´ au
chapitre pre´ce´dent et les calculs ab initio du chapitre 2 afin de calculer des
isothermes de se´gre´gation. Il s’agit donc de pre´dire la composition des
surfaces en fonction de la composition volumique.
Dans cette e´tude, nous ne tenons pas compte de l’environnement
(oxyge`ne, hydroge`ne ...), du potentiel de surface, des de´fauts en surface,
des e´le´ments d’addition . . . Il ne s’agit donc pas d’expliquer l’oxydation.
Nous abordons ce chapitre par une pre´sentation des mode`les d’Ack-
land et de Ropo et al. qu’ils utilisent pour calculer des isothermes de
se´gre´gation. Nous pre´sentons ensuite un mode`le ge´ne´ral aux alliages bi-
naires qui permet de diffe´rentier les diffe´rents moteurs a` la se´gre´gation.
Nous adaptons ensuite notre mode`le e´nerge´tique pre´sente´ au chapitre
3 pour qu’il tienne compte de la pre´sence des surfaces et qu’ils repro-
duisent les proprie´te´s calcule´es ab initio : e´nergie de se´gre´gation d’impurete´
et e´nergies de surface des e´le´ments purs.
Enfin, nous de´composons dans l’approximation de champ moyen les
effets de chacun des moteurs a` la se´gre´gation de surface de l’alliage fer–
chrome. Nous discutons e´galement de l’effet de la de´pendance en concen-
tration locale de l’e´nergie d’ordre. Nous calculons enfin les isothermes de
se´gre´gation des alliages fer–chrome.
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4.1 Bibliographie expe´rimentale
Nous discutions au chapitre 2 de la difficulte´ des observations
expe´rimentales sur les surfaces libres du fer et du chrome et de leurs al-
liages a` cause de leur re´activite´. Toutes ces e´tudes sont, a` notre connais-
sance, dans l’orientation (100).
A` haute tempe´rature (600 K), le chrome de´pose´ en quantite´ infe´rieure a`
une monocouche sur Fe (100) diffuse de 75 a` 90 % vers le volume, dans les
trois premiers plans de surface. Au contraire, si deux a` trois mono-couches
sont de´pose´es sur Fe (100), les atomes de Cr ne diffusent plus [164].
Ces re´sultats sont confirme´s par Pfandzelter et al. [234] qui montrent
que des atomes de Cr de´pose´s sur Fe ne diffusent que dans la premie`re
couche sous la surface (labelle´e i = 1 dans les calculs ab initio sur la
se´gre´gation dans le chapitre 2). A` 570 K, lorsqu’ils de´posent une mono-
couche de Cr sur Fe (100), la concentration du plan de surface c0 est de
45± 3 % Cr, et celle du deuxie`me plan c1 est de 55±5 % Cr. Le troisie`me
plan a une concentration c2 nulle. Lorsqu’ils de´posent deux monocouches
atomiques de Cr, c0 = 0.70 ± 0.05, c1 = 1.00 ± 0.15 et c2 = 0.30 ± 0.25.
Toutes ces observations par microscopie a` effet tunnel sont ve´rifie´es par
spectroscopie Auger [235, 236, 237].
4.2 Les mode`les e´nerge´tiques de se´gre´gation dans la
litte´rature
Le mode`le d’Ackland
Nous avons de´ja` de´crit le mode`le d’Ackland [70] dans le paragraphe
3.1.3. Il s’agit d’un hamiltonien d’Ising avec deux degre´s de liberte´ par site
i du re´seau rigide : une variable d’espe`ce (Si = ±1 pour Fe ou Cr) et un
moment magne´tique atomique d’amplitude constante (σi ± 1).
Ackland utilise cet hamiltonien pour calculer par simulations Monte
Carlo les profils de se´gre´gation dans l’orientation (100). On les reproduit
sur la figure 4.1.
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Figure 4.1 – Profils de concentration a` diffe´rentes concentrations volumiques x et
tempe´rature T. La tempe´rature est en unite´s re´duites correspondant au diagramme de
phases de la figure 3.5. La tempe´rature critique est environ Tc ≈ 22. La concentration
volumique (tempe´rature) de re´fe´rence est x = 0.2 (T = 10). Le profil de concentration en
trait noir e´pais correspond a` ces re´fe´rences. Les profils de concentration de couleur bleue
correspondent a` l’e´volution du profil de concentration volumique x = 0.2 a` diffe´rentes
tempe´ratures. Les traits noirs correspondent a` l’e´volution des profils de concentration a`
tempe´rature fixe T = 10 pour diffe´rentes concentrations volumiques. Figure de Ackland
[71].
Dans le domaine monophase´ α riche en fer, la surface est enrichie
en chrome (x0 (xv = 0.05) ≈ 0.11 et x0 (xv = 0.1) ≈ 0.46). Dans le do-
maine biphase´, la pre´cipitation de la phase α’ riche en chrome a lieu
pre´fe´rentiellement en surface, quelles que soient la concentration et la
tempe´rature.
Le choix du parame`tre AN pour que TC soit supe´rieure a` TN induit une
e´nergie de cohe´sion du chrome infe´rieure a` celle du fer. Dans un mode`le
d’interactions de paires constantes, cela signifie que l’e´nergie de surface du
chrome est infe´rieure a` celle du fer (TC/TN > 1 ⇒ AN ⇒ ECrcoh < EFecoh ⇒
γCr < γFe). Or, les calculs ab initio (voir le chapitre 2) montrent qu’a` basse
tempe´rature au moins, les e´nergies de surface du chrome sont supe´rieures
a` celles du fer. Ainsi, du fait de la parame´trisation de l’hamiltonien 3.10
sur le rapport TC/TN , il est favorable e´nerge´tiquement de cre´er une surface
de chrome plutoˆt qu’une surface de fer.
Dans le domaine monophase´ α, c’est la re´pulsion entre atomes de
chrome qui empeˆche la surface de se recouvrir de cette e´le´ment. Dans le
domaine biphase´, la phase α’ riche en chrome pre´cipite pre´fe´rentiellement
en surface pour y diminuer le nombre d’atomes de fer. Les calculs ab ini-
tio montrent au contraire une e´nergie de surface de Cr supe´rieure a` celle
de Fe. Ainsi, si le mode`le d’Ackland reproduisait les re´sultats ab initio, la
phase α′ pre´cipiterait peut-eˆtre en volume.
La principale approximation de l’hamiltonien d’Ackland est l’ampli-
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tude constante du moment magne´tique atomique. Or, les re´sultats ab initio
montrent qu’en plus de de´pendre de l’environnement chimique local, le
moment magne´tique des atomes augmente en surface. L’intensite´ de cette
augmentation de´pend de l’espe`ce chimique et de l’orientation mais a tou-
jours lieu. Les calculs ab initio montrent que cela induit par exemple une
re´pulsion plus intense entre atomes de chrome dans les surfaces.
Le mode`le de Ropo et al.
Ropo et al. [78] font des calculs de structure e´lectronique d’e´nergie de
se´gre´gation. Ils mode´lisent la surface libre (100) de l’alliage Fe–Cr par :
d’une part une mono-couche atomique de concentration homoge`ne (la
surface) et d’autre part un empilement de huit mono-couches de concen-
tration fixe (le volume). Le syste`me est donc entie`rement de´fini par deux
concentrations : celle du plan de surface et celle du volume. En e´galisant
les potentiels chimiques en surface et en volume, ils de´duisent la concen-
tration de surface correspondant a` chaque concentration de volume.
Ces calculs sont re´alise´s dans l’hypothe`se d’un de´sordre substitution-
nel parfait. La structure e´lectronique de chaque sous-syste`me (plan de sur-
face / volume) est ainsi traite´e dans l’approximation du potentiel cohe´rent
(CPA). Or, dans le domaine de concentration ou` l’alliage tend a` de´mixer,
la concentration n’est plus homoge`ne. Cela n’a donc pas de sens physique
d’y calculer des isothermes de se´gre´gation dans l’approximation CPA.
Ropo et al. calculent une enthalpie de me´lange qui change de signe
a` environ 7 % Cr et dont on peut attendre une limite de de´mixtion a` 0 K
de l’ordre de 5 % Cr. L’ensemble des isothermes que les auteurs proposent
au-dela` de cette concentration volumique n’ont donc pas de sens.
On reproduit cependant sur la figure 4.2 ces isothermes calcule´es par
Ropo et al. en EMTO-CPA [78] a` 0, 300 et 600 K. L’entropie est prise en
compte par une contribution configurationnelle uniquement.
4.2. LES MODE`LES E´NERGE´TIQUES DE SE´GRE´GATION DANS LA
LITTE´RATURE 129
Figure 4.2 – E´volution de la concentration surfacique en Cr en fonction de la concen-
tration volumique a` 0, 300 et 600 K. Les calculs sont de type DFT-GGA-EMTO-CPA. La
ligne en traits pointille´s correspond au cas ou` surface et volume ont la meˆme concentra-
tion. Ses intersections avec les isothermes de se´gre´gation sont repre´sente´es par des e´toiles
rouges et noires. Figure de Ropo et al. [78].
Dans une isotherme de se´gre´gation, il ne peut y avoir d’effet de la
tempe´rature ou` la concentration surfacique est e´gale a` la concentration
volumique dans le cas ou` seule l’entropie de configuration est prise en
compte. C’est bien ce qu’on observe sur la figure 4.2 a` la concentration
indique´e par l’e´toile noire. Ce n’est par contre pas le cas a` l’intersection
indique´e par l’e´toile rouge, ce qui ne nous semble pas justifie´.
Entre 0 et 5 % Cr, ou` ces re´sultats nous semblent valides, les isothermes
montrent une surface tre`s appauvrie en chrome. La concentration surfa-
cique ne de´passe pas 1 % Cr a` 0 K. Ces calculs EMTO-CPA permettent
d’obtenir les e´nergies de surface des e´le´ments purs a` 0 K. Ils ne les in-
diquent pas mais celles du chrome sont supe´rieures a` celles du fer. C’est
la raison pour laquelle la surface est appauvrie en chrome.
Alliages binaires standards – le mode`le classique avec
interactions de paires
Le mode`le le plus classique de se´gre´gation de surface est le mode`le de
Tre´glia et Legrand [238]. La base de ce mode`le pour un alliage A1−xBx est









ou` enmij est l’e´nergie d’interaction entre un atome i sur le site n et un atome
j sur le site m (i, j = A, B). pni est la probabilite´ d’occupation de site e´gale a`
1 (0) si le site est (n’est pas) occupe´ par un atome de type i.
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Pour un alliage binaire sans de´faut, pnA + p
n
B = 1. On peut re´e´crire
l’e´quation 4.1 avec une seule variable pn = pnB :





















BB − 2enmAB) . (4.4)
La quantite´ τnm peut eˆtre relie´e a` la diffe´rence entre les e´nergies de
surface des e´le´ments A et B. Vnm est la diffe´rence entre les e´nergies des
interactions de paires homo- et he´te´ro-atomiques qui caracte´risent la ten-
dance du syste`me a` s’ordonner ou a` de´mixer.
Pour cette pre´sentation du mode`le, on se limite aux interactions entre
premiers voisins. Si l’on fait l’hypothe`se que les interactions ne sont pas
modifie´es en pre´sence de la surface, alors on peut re´e´crire τnm = τ et
Vnm = V, ce qui permet de re´e´crire l’e´quation 4.2 en :





ou` Zn est le nombre de coordination du site n.
Selon notre convention de signe, V > 0 (< 0) indique une tendance a`
l’ordre (de´mixtion), et τ < 0 (> 0) indique que l’e´le´ment A (B) est celui de
plus basse e´nergie de surface.
On pourrait rajouter un terme a` l’e´quation 4.5 pour tenir compte
des diffe´rences de taille entre les e´le´ments A et B [239, 240] mais cette
diffe´rence est infe´rieure a` 1 % entre les atomes de Fe et Cr.
En champ moyen de point, les fonctions de corre´lation a` deux sites
〈pn pm〉 peuvent se factoriser en fonction des corre´lations sur site 〈pn〉 〈pm〉.
On peut donc e´crire 〈pn〉 = xn et 〈pn〉 〈pm〉 = xnxm. On choisit un mode`le
dans lequel xn ne de´pend pas de n. Il y a une concentration homoge`ne
dans le plan. La concentration peut eˆtre diffe´rente d’un plan paralle`le a` la
surface a` un autre. On de´finit donc des concentrations par plan xp (xn =
xp, ∀n ∈ p). p = 0 indique le plan de surface, p = 1 le premier plan sous-
jacent a` la surface et p = v un plan de volume qui ne voit plus l’effet de la
surface.
L’e´nergie interne du syste`me est la somme des e´nergies internes dues
a` chaque plan :
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ou` N est le nombre d’atomes par plan. Zpp+k est le nombre de liaisons entre
les plans p et p+ k. La porte´e maximale des interactions et l’orientation de
la surface de´terminent la valeur maximum de k. Dans le cas d’une surface
(100) d’un cristal cubique centre´ avec des interactions aux premiers voisins
seulement, il n’y a de liaisons qu’entre plans adjacents. Ainsi, dans cet
exemple, la valeur maximum de k est 1.
L’entropie de configuration du syste`me est e´galement la somme des













Ce mode`le e´tant sur re´seau rigide, il ne´glige l’entropie de vibration. Le
grand potentiel G du syste`me s’e´crit donc :
G = E− TS− N∑
p
xp∆µ (4.8)
ou` ∆µ est le potentiel chimique de l’alliage. Le profil de concentration
d’e´quilibre est celui qui minimise le grand potentiel ( ∂G∂xp = 0, ∀p). Cela
conduit au syste`me d’e´quations couple´es suivant :
∀p, xp














Dans la pratique, on choisit un plan v a` partir duquel tous les plans
ont la concentration du volume. Seuls les plans de 0 a` v− 1 ont donc leur
concentration libre. Cela permet d’e´crire la relation suivante entre les plans






ou` ∆Eseg (p) est l’e´nergie de se´gre´gation pour le plan p. Comme nous le
discutons plus avant dans la suite du chapitre, nous choisissons un raccord
au 20e plan avec des interactions jusqu’aux deuxie`mes voisins. Afin de
pre´senter une version simple des e´quations, on se place pour les e´quations
4.11 a` 4.14 dans le cas d’un alliage cubique centre´ oriente´ (100) avec des
interactions entre premiers voisins seulement et un raccord entre volume
et surface au troisie`me plan (x3 = x4 = . . . = xv). Dans ce cas tre`s simple
on peut e´crire ∆Eseg :
∆Eseg (0) = −Zpp+1 (τ −V) (4.11)
+2V
[
Zpp (x0 − xv) + Zpp+1 (x1 − 2xv)
]
∆Eseg (1) = 2V
[
Zpp (x1 − xv) + Zpp+1 (x0 + x2 − 2xv)
]
(4.12)
∆Eseg (2) = 2V
[
Zpp (x2 − xv) + Zpp+1 (x1 − xv)
]
(4.13)
∆Eseg (3) = ∆Eseg (4) = . . . = ∆Eseg (v) = 0. (4.14)
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ou` les e´nergies de se´gre´gation pour la limite infiniment dilue´e
(limxk→0,∀k ∆Eseg (p)) peuvent eˆtre calcule´es ab initio.
Les e´nergies de se´gre´gation de´finies dans les e´quations 4.11 a` 4.14 sont
la somme de deux contributions.
La premie`re ne de´pend pas de la concentration. Il s’agit du terme pro-
portionnel au nombre de liaisons perdues par le plan en l’absence de plans
supe´rieurs. Dans cet exemple, seul le plan 0 perd des liaisons. Ce terme
est e´galement proportionnel a` la diffe´rence d’e´nergie de surface des deux
e´le´ments. Cet effet d’e´nergie de surface tend a` faire se´gre´ger l’e´le´ment de
plus basse e´nergie de surface.
La seconde de´pend de la concentration des diffe´rents plans et est pro-
portionnel a` V. Dans un alliage a` tendance a` la de´mixtion (V < 0), le
syste`me favorise les paires homo-atomiques. Cet effet d’alliage tend a`
faire se´gre´ger l’e´le´ment minoritaire. Dans un alliage a` tendance a` l’ordre
(V > 0), le syste`me favorise les paires he´te´ro-atomiques. L’effet d’alliage
tend donc a` faire se´gre´ger l’e´le´ment majoritaire en surface, puis a` alterner
les plans riches en A et en B.
Dans ce mode`le, la se´gre´gation est donc le re´sultat de la compe´tition
ou de la synergie entre l’effet d’e´nergie de surface et l’effet d’alliage.
4.3 Mode`le d’interactions de paires de´pendant de la
concentration locale en pre´sence de surfaces
libres
Nous utilisons pour les surfaces le mode`le e´nerge´tique de´veloppe´ au
chapitre 3. Il s’agit donc d’un mode`le d’interactions de paires de´pendantes
de la concentration locale et de la tempe´rature sur re´seau rigide.
Dans le chapitre 3, nous avons discute´ de l’effet de l’e´nergie d’ordre
sur le diagramme de phases de l’alliage. Nous avons montre´ qu’il n’e´tait





FeCr pour de´crire la tendance a` la de´mixtion de l’alliage. Seul le
signe de l’e´nergie d’ordre Ω 1 est de´terminant.
L’e´quation 4.9 indique que dans un mode`le d’interactions de paires
la se´gre´gation de surface est e´galement due au terme τ de l’e´quation
4.3. Celui-ci est proportionnel a` la diffe´rence d’e´nergies de surfaces des
e´le´ments purs. Il est donc important, en pre´sence de surfaces (ou plus
exactement de liaisons coupe´es), de discuter pre´cise´ment de la distribu-
tion de l’e´nergie sur les paires homo- et he´te´ro-atomiques.
Nous ajustons ce mode`le afin qu’il reproduise les re´sultats ab initio
sur les surfaces. Notre mode`le est donc une de´clinaison de´pendante en
concentration et tempe´rature du mode`le de Tre´glia et Legrand pre´sente´ au
paragraphe 4.2.
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Tre´glia et Legrand montrent que la se´gre´gation est la conse´quence de
deux moteurs. On s’attachera donc a` reproduire ces deux effets :
1. il faut que les e´nergies de surfaces des e´le´ments purs soient re-
produites. On montrait pre´ce´demment que les e´nergies de surfaces
e´value´es a` partir de mesures de tension de surface dans la phase
liquide a` haute tempe´rature sont errone´es car on ne prend pas en
compte des phe´nome`nes magne´tiques dans la phase solide cubique
centre´e.
2. il faut que l’effet d’alliage particulier en volume avec le changement
de signe de l’e´nergie de me´lange soit reproduit.
4.3.1 Ajustement des e´nergies de paires homo-atomiques sur les
e´nergies de surface ab initio
On ajuste les e´nergies de paires homo-atomiques sur les e´nergies de
surface des e´le´ments purs calcule´es ab initio. L’effet d’e´nergie de surface
de´crit dans les e´quations 4.11 a` 4.14 reproduit exactement les re´sultats ab
initio.
Dans un mode`le de paires, l’e´nergie de surface γA de l’e´le´ment A est
proportionnelle au nombre de liaisons coupe´es pour cre´er une unite´ de
surface :
γA = −12∑i ∑q
Z(i)p,p+qe
(i)
AA, ∀i, q ∈N∗ (4.15)
ou` Z(i)p,p+q est le nombre de ie voisins entre les plans p et p + q, ∀q ∈ N. Le







p,p, ∀i, q ∈N∗ (4.16)
On indique dans le tableau 4.1 le nombre de liaisons coupe´es entre
deux plans dans les orientations (100), (110), (111) et (211) d’un re´seau
cubique centre´.
Pour les quatre orientations (100), (110), (111) et (211), la porte´e maxi-
male des interactions est entre un plan p et un plan p + 3. Dans les plans
(100) et (111), il n’y a pas de premiers voisins dans le plan (Z(1)p,p = 0).
Le plan (100) a, comme nous en discutions au paragraphe 2.5.3, tous ses
premiers voisins dans les plans adjacents (Z(1)p,p+q = 0, ∀q 6= 1). L’orienta-
tion (111) est e´galement particulie`re car elle n’a ni premiers ni deuxie`mes
voisins dans le plan (Z(1)p,p = Z
(2)
p,p = 0). Elle est donc la plus proche de
l’adatome isole´.
En volume, les e´nergies de paires homo-atomiques sont ajuste´es sur les
e´nergies de cohe´sion, alors que dans les plans ayant des liaisons coupe´es
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(100) (110) (111) (211)
Z(1)p,p 0 4 0 2
Z(1)p,p+1 4 2 3 2
Z(1)p,p+2 0 0 0 1
Z(1)p,p+3 0 0 1 0
Z(1)p,p+q>3 0 0 0 0
Z(2)p,p 4 2 0 0
Z(2)p,p+1 0 2 0 2
Z(2)p,p+2 1 0 3 1
Z(2)p,p+3 0 0 0 0
Z(2)p,p+q>3 0 0 0 0
Table 4.1 – Z(i)p,p+q est le nombre de i
e voisins entre les plans p et p + q, ∀q ∈ N dans
les orientations (100), (110), (111) et (211) d’un re´seau cubique centre´.
du fait de la surface, on a des e´nergies de paires de´pendant de l’orientation
et ajuste´es sur les e´nergies de surface calcule´es ab initio.
Des e´nergies de surface calcule´es ab initio en SIESTA-NC, on de´duit
graˆce a` la relation 4.15 et au tableau 4.1 les e´nergies de paires homo-
atomiques aux 1ers et 2e voisins. On les re´sume dans le tableau 4.2.
(eV) volume (100) (110) (111) (211)
e
(1)
FeFe 0.311 0.608 0.563 0.852 0.682
e
(2)
FeFe 0.270 0.527 0.487 0.738 0.591
e
(1)
CrCr 0.325 0.740 0.697 1.040 0.854
e
(2)
CrCr 0.281 0.641 0.603 0.900 0.739
Table 4.2 – E´nergies d’interactions homo-atomiques des e´le´ments purs Fe et Cr aux
1ers et 2e voisins en eV. En volume, elles sont ajuste´es sur les e´nergies de cohe´sion
expe´rimentales. En surface, elles sont ajuste´es sur les e´nergies de surface calcule´es ab
initio des orientations (100), (110), (111) et (211). Le rapport entre e´nergies de paire
premiers et deuxie`mes voisins η(2) est e´gal a` 0.866 (voir relation E.2).
Pour pouvoir reproduire chacune des e´nergies de surface, les e´nergies
de paires sont de´pendantes de l’orientation de la surface. Cet ajustement
des e´nergies de paires sur les calculs ab initio permet de tenir compte,
de fac¸on indirecte, de l’effet des surfaces sur les proprie´te´s e´nerge´tiques
(e´nergies de paires, stabilisation des surfaces par le magne´tisme).
4.3.2 Ajustement des e´nergies de se´gre´gation a` dilution infinie
sur les re´sultats ab initio
On peut de´duire une expression analytique 4.11 a` 4.14 ou plus
ge´ne´ralement 4.9 des e´nergies de se´gre´gation dans le plan de surface a`
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dilution infinie ∆E0seg (p) :
∆E0seg (p) = limxv→0
∆Eseg (p) . (4.17)
Or, nous avons calcule´ ces dernie`res ab initio a` la section 2.6. Si l’on se base
sur les calculs PWSCF-PAW, elle est de +0.180 eV pour l’orientation (100).
Afin de reproduire cette e´nergie de se´gre´gation a` dilution infinie dans le
plan de surface avec notre mode`le e´nerge´tique, on ajoute des e´nergies de
site sur les trois premiers plans de surface. Ces e´nergies de site Esite (p)
compensent les re´sultats analytiques de´crits dans l’e´quation 4.17. On a
donc :





∆Eseg (p) + Esite (p) , (4.19)
ou` ∆EDFTseg (p) est l’e´nergie de se´gre´gation dans le plan de surface a` dilution
infinie calcule´e ab initio. On ajuste ici les e´nergies de site uniquement sur
les e´nergies de se´gre´gation dans le plan de surface. Des de´veloppements
supple´mentaires sont ne´cessaires pour reproduire le profil de se´gre´gation
complet sur les 2 a` 3 premiers plan de surface que les calculs ab initio ont
montre´ atypiques.
Afin de donner un sens plus physique de l’e´nergie de site Esite (p),
on peut montrer qu’il s’agit d’une expression e´quivalente a` une e´nergie
d’interaction avec des lacunes en surface. Notre mode`le correspond donc
a` un empilement de plans d’atomes de Fe et Cr puis de plans purs en
lacunes. On sche´matise ce mode`le sur la figure 4.3.
Figure 4.3 – Sche´ma du mode`le d’empilement. Les plans blancs sont des plans des la-
cunes. La concentration dans chaque plan p de 0 a` ∞ est homoge`ne. Pour p → ∞ la
concentration est e´gale a` la concentration volumique.
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4.3.3 Les de´pendances en concentration locale et en tempe´rature
La de´pendance en concentration des e´nergies de paires he´te´ro-
atomiques est pre´sente´e dans l’e´quation 3.28 du chapitre pre´ce´dent.
L’ensemble des parame`tres de cette de´pendance en concentration est in-
dique´ dans le tableau 3.1. Cette de´pendance en concentration de l’e´nergie
de paire he´te´ro-atomique, et en conse´quence de l’e´nergie d’ordre, induit
une modification des de´veloppements de Tre´glia et Legrand a` partir de
l’e´quation 4.2 dans laquelle τnm et Vnm sont inde´pendants des sites n et
m. La correction en tempe´rature est e´galement prise en compte selon la
de´finition 3.35.
De´finition de la concentration locale
Dans le cadre de cette approche phe´nome`nologique, il n’apparait pas
de crite`re e´vident pour choisir l’e´tendue de la re´gion sur laquelle on de´finit
une concentration locale. Nous montrons cependant au chapitre 3 que ce
choix n’a pas de conse´quences sur les limites de solubilite´ calcule´es en vo-
lume. Dans le cadre du mode`le de surface dans l’approximation de champ
moyen, nous de´finissons la concentration locale x, dont de´pend l’e´nergie
d’interaction entre un atome A sur un plan p et un atome B sur un plan q,





On prendra soin de ne pas confondre la concentration locale x prise en
conside´ration pour le calcul des e´nergies de paires he´te´ro-atomiques et la
concentration xp de chaque plan p.
Effet sur le mode`le de Legrand et Tre´glia
Avec un mode`le aux premiers voisins seulement, on conserve V(1)nm =
Vnm. Ce dernier est fonction des e´nergies de paires he´te´ro-atomiques et de-
vient alors de´pendant de la concentration locale x avec eFeCr. En re´e´crivant
l’e´nergie totale de l’alliage E :
E = E0 + ∑
n,m 6=n
pn (τ −Vnm) + ∑
n,m 6=n
pn pmVnm (4.21)
qui peut s’exprimer sous la forme :










+∑p x2pVppZp,p +∑p 2xpxp+1Vpp+1Zp,p+1
(4.22)




4.3. MODE`LE D’INTERACTIONS DE PAIRES DE´PENDANT DE LA
CONCENTRATION LOCALE EN PRE´SENCE DE SURFACES LIBRES 137
on de´duit des e´nergies de se´gre´gation en champ moyen plus complexes




)− (τ −Vvv)]+ Zp,p(cp ∂ (τ −Vpp)
∂xp




















) ∂ (τ −Vpp+1)
∂xp































L’e´nergie de se´gre´gation dans le plan de surface s’e´crit alors :
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Dans le cas ou` l’interaction de paire he´te´ro-atomique eAB ne de´pend
plus de la concentration locale x, on retrouve les e´quations 4.11 a` 4.14 de
champ moyen non-de´pendant de la concentration locale.
On observe dans les e´quations 4.24 et 4.25 que les e´nergies de
se´gre´gation conservent une partie lie´e a` la diffe´rence d’e´nergie de surface
des e´le´ments purs (premie`re ligne des e´quations 4.24 et 4.25) et une par-
tie lie´e au signe de l’e´nergie d’ordre (deuxie`me ligne des e´quations). Un
troisie`me terme apparaıˆt, lie´ aux variations des e´nergies d’interactions de
paires lorsqu’on se rapproche de la surface.
Les e´quations de champ moyen de´duites ici sont limite´es aux interac-
tions aux premiers voisins pour des raisons de lisibilite´. Dans ce dernier
chapitre, comme dans le chapitre 3 de´die´ aux proprie´te´s thermodynamique
de volume, la porte´e des interactions est limite´e aux deuxie`mes voisins. Le
rapport η(i) entre e´nergies de paires aux premiers et deuxie`mes voisins est
celui utilise´ en conclusion du chapitre 2, c’est-a`-dire 0.86.
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4.3.4 Bilan sur le mode`le
On a pre´sente´ dans cette section 4.3 un mode`le e´nerge´tique associe´ a`
un traitement statistique de champ moyen dans le plan. Celui-ci reproduit
exactement :
– les e´nergies de surface des e´le´ments purs calcule´es ab initio,
– l’e´nergie de se´gre´gation de Cr dans le plan de surface du fer a` dilu-
tion infinie calcule´es ab initio,
– une e´nergie d’ordre telle que l’e´nergie de me´lange change de signe a`
7 % Cr tel que cela a e´te´ calcule´ ab initio.
Il ne reproduit pas l’e´nergie de se´gre´gation sur le plan sous-jacent de la
surface.
Le mode`le e´nerge´tique et la parame´trisation de l’e´nergie d’ordre e´tant
les meˆmes que dans le chapitre 3, le diagramme de phases volumique reste
inchange´. On pourra se re´fe´rer a` la figure 3.14.
Les e´nergies de paires homo-atomiques ne de´pendent pas de la
tempe´rature. Les e´nergies de surface ne de´pendent donc pas de la
tempe´rature. Quand la tempe´rature s’approche de la tempe´rature critique,
on ne retrouve donc pas les e´nergies de surface qu’on peut de´duire de
mesures de tension de surface dans la phase liquide. On surestime donc
l’effet de l’e´nergie de surface a` tre`s haute tempe´rature.
4.4 Isothermes de se´gre´gation
Dans cette sous-section, nous voulons de´composer et illustrer l’effet de
chacun des moteurs a` la se´gre´gation identifie´s par Tre´glia et Legrand :
1. l’effet d’e´nergie de surface lie´ a` la diffe´rence d’e´nergie de surface des
e´le´ments purs,
2. l’effet d’alliage, lie´ au signe de l’e´nergie d’ordre, c’est-a`-dire a` la ten-
dance du syste`me a` former des liaisons homo- ou he´te´ro-atomiques.
Nous pre´sentons donc l’effet de chacun de ces moteurs a` la se´gre´gation
sur un alliage A1−xv Bxv . Nous illustrons et discutons e´galement l’effet de
la de´pendance en concentration locale sur chacun des deux moteurs.
4.4.1 Effet d’e´nergie de surface
On trace sur la figure 4.4 une isotherme de se´gre´gation dans le cas ou`
l’effet d’alliage est nul (Ω = 0) et ou` l’e´le´ment B a une e´nergie de surface
supe´rieure a` l’e´le´ment A. On choisit les e´nergies de paires homo-atomiques
telles que les e´nergies de surface des e´le´ments purs soient les meˆmes que
celles de Fe et Cr (γA = γFe et γB = γCr).
On repre´sente les isothermes du plan de surface (p = 0), du plan
sous-jacent et du plan de volume. Ce sont ici les isothermes pour l’orien-
tation (100). Cependant, quelle que soit l’orientation, les isothermes de
se´gre´gation ont meˆme allure.
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Figure 4.4 – Isotherme de se´gre´gation des plans 0 (surface), 1 (sous-jacent a` la surface)
et ∞ (volume) pour l’orientation (100) a` 1000 K dans le cas ou` seul l’effet d’e´nergie de












2 , telle que Ω = 0.
La diffe´rence d’e´nergie de surface entre fer et chrome est un moteur fort
a` la se´gre´gation dans les deux premiers plans de surface. En se re´fe´rant
au tableau 4.1, les deux premiers plans sont les seuls qui ont des liai-
sons coupe´es. Pour toutes les concentrations volumiques xv infe´rieures a`
80 % Cr, le plan de surface contient moins de 10 % en chrome.
Les liaisons entre atomes de B sont plus fortes qu’entre atomes de A. Il
couˆte donc moins d’e´nergie de couper des liaisons A–A que des liaisons B–
B : la surface s’appauvrit en B. Dans l’orientation (100), le plan de surface
(p = 0) perd la moitie´ de ses 1ers voisins, et 16 de ses 2
e voisins : le premier
plan est tre`s appauvri (trait noir continu sur la figure 4.4). Le plan suivant
(p = 1) perd seulement 16 de ses 2
e voisins. Il est donc e´galement appauvri,
mais dans une proportion moindre (trait rouge continu sur la figure 4.4).
Comme l’indique le tableau 4.1, les plans suivants (p > 2) ne perdent ni
1ers ni 2e voisins : la surface n’a plus d’effet sur eux en terme de liaisons
coupe´es. Ils ont en conse´quence la meˆme concentration que les plans de
volume (traits pointille´s noirs sur la figure 4.4).
C’est l’e´le´ment de plus basse e´nergie de surface qui se´gre`ge en surface.
Les e´nergies de paires homo-atomiques ne de´pendent pas de la concentra-
tion locale, qui n’a donc pas d’effet sur ce moteur de la se´gre´gation. Seuls
les plans qui ont des liaisons coupe´es a` cause de la surface sont concerne´s
par ce moteur.
4.4.2 Effet d’alliage
On ajuste maintenant les e´nergies de paires dans le syste`me A1−xv Bxv
pour que l’effet d’e´nergie de surface soit nul. Pour que les e´nergies de
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surface des e´le´ments A et B soient identiques, il faut que les e´nergies de
paires homo-atomiques soient e´gales (e(i)AA = e
(i)
BB, ∀i que l’on choisit arbi-
trairement nuls).
On choisit l’e´nergie de paire he´te´ro-atomique pour que l’e´nergie
d’ordre Ω soit e´gale a` celle dans l’alliage fer–chrome. Afin de mettre en
e´vidence l’effet du changement de signe de l’e´nergie d’ordre sur le moteur
a` la se´gre´gation, on conside`re les deux cas suivants :
– avec une e´nergie d’ordre constante Ω = −0.166 eV ajuste´e sur la
tempe´rature critique expe´rimentale Tc = 965 K. Cela induit une
e´nergie de paire he´te´ro-atomique e(1)AB e´gale a` 0.0126 eV. L’e´nergie de





– avec une e´nergie d’ordre Ω de´pendante de la concentration locale
ajuste´e sur les calculs ab initio PWSCF-PAW et de la tempe´rature. Il
s’agit des de´pendances de´crites dans le chapitre pre´ce´dent dans le
tableau 3.1 et re´sume´es dans la relation 3.35.
Dans ces deux cas, l’effet d’alliage est le seul moteur a` la se´gre´gation.
Dans le cas d’un alliage a` tendance a` la de´mixtion comme l’alliage Fe–
Cr, le syste`me tend a` maximiser le nombre de liaisons homo-atomiques.
L’e´le´ment minoritaire tend donc a` minimiser le nombre de liaisons avec la
matrice : il se´gre`ge a` la surface.
4.4.3 Effet d’alliage au-dessus de la tempe´rature critique
On e´tudie d’abord le syste`me fer–chrome au-dessus de la tempe´rature
critique Tc. On est donc dans un re´gime dans lequel la solution solide
est stable quelle que soit la concentration. On repre´sente l’isotherme de
se´gre´gation a` la tempe´rature T = 1.1Tc pour l’orientation (100) sur la
figure 4.5. Les deux cas (e´nergie d’ordre constante et de´pendante de la
concentration et de la tempe´rature) sont indique´s pour comparaison.
4.4. ISOTHERMES DE SE´GRE´GATION 141
0 0.2 0.4 0.6 0.8 1










































Figure 4.5 – Isothermes de se´gre´gation d’un alliage mode`le A1−xBx pilote´ uniquement
par l’e´nergie d’ordre d’un alliage ayant tendance a` la de´mixtion a` T = 1.1Tc, pour une
e´nergie d’ordre constante et une e´nergie d’ordre de´pendant de la concentration locale et de
la tempe´rature.
A` cette tempe´rature, que l’e´nergie d’ordre soit constante ou pas, l’effet
d’alliage ajuste´ dans les conditions discute´es ci-dessus est un moteur a` la
se´gre´gation moins fort que l’effet d’e´nergie de surface. C’est aux concen-
trations xv e´gales a` 0.25 et a` 0.75 que l’e´cart entre concentration volumique
et surface est le plus fort. La surface y est respectivement enrichie (appau-
vrie) de 40 % par rapport au volume.
Dans le cas ou` l’e´nergie d’ordre Ω est constante, les isothermes de
se´gre´gation de tous les plans (∀p) sont syme´triques par rapport a` la
concentration xv = 0.5. Les concentrations surfaciques et volumiques sont
alors e´gales. A` cette concentration pre´cise, il n’y a plus d’e´le´ment minori-
taire ou majoritaire, ce qui annule le moteur a` la se´gre´gation. Dans tout le
domaine de concentration, c’est l’e´le´ment minoritaire qui se´gre`ge en sur-
face afin de maximiser le nombre de liaisons homo-atomiques.
Dans le cas ou` l’e´nergie d’ordre Ω est de´pendante de la concentration
et de la tempe´rature, on observe la meˆme tendance globale. Cependant,
trois phe´nome`nes nouveaux apparaissent :
1. La tendance a` l’enrichissement des plans de surface en e´le´ment mi-
noritaire est environ deux fois plus faible que dans le cas ou` l’e´nergie
d’ordre est constante.
2. La syme´trie autour de A0.5B0.5 est brise´e (comme celle du diagramme
de phases de volume). En particulier, l’enrichissement en e´le´ment
minoritaire A pour xv > 0.5 est quasiment ne´gligeable (traits bleu et
orange sur la figure 4.5).
3. Enfin, on observe un changement de comportement de la surface du
coˆte´ tre`s riche en A. Pour des concentrations xv infe´rieures a` 3 %
on observe un tre`s faible enrichissement de la surface en l’e´le´ment
majoritaire A. C’est une tendance inverse a` l’enrichissement global
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de la surface en e´le´ment minoritaire. Ce phe´nome`ne est tre`s faible
(x0− xv < 10−2) et la tendance change tre`s vite avec la concentration.
4.4.4 Effet d’alliage en-dessous de la tempe´rature critique
En-dessous de la tempe´rature critique, a` la tempe´rature T = 0.9Tc,
l’alliage est biphase´ a` l’inte´rieur des limites de solubilite´.
Tant que la solution solide homoge`ne est stable ou me´tastable (de´rive´e
seconde de l’e´nergie de me´lange positive), on peut toujours trouver une
solution physique au syste`me d’e´quations non-line´aires 4.24. Au contraire,
sous la limite spinodale, la solution solide est instable. On ne peut donc
plus trouver de solution au syste`me d’e´quations 4.24. C’est la raison pour
laquelle les isothermes trace´es sur la figure 4.6 ne peuvent eˆtre repre´sente´es
pour des compositions volumiques comprises entre 0.34 et 0.66.
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Figure 4.6 – Isotherme de se´gre´gation des 3 premiers plans de surface d’un alliage
A1−xv Bxv a` une tempe´rature T = 0.9Tc et dont les e´nergies d’interaction de paire homo-
atomiques sont e´gales (γA = γB) et arbitrairement nulles (e
(i)
kk = 0, ∀i = 1, 2; k = A, B).
(lignes verticales continues noires) limites de solubilite´ de l’alliage en volume, (pointille´s
verticaux noirs) limites de de´composition spinodale en volume.
On observe des boucles de Van der Waals annonc¸ant des transforma-
tions de phases en volume. Lorsque la composition d’un plan atteint la
limite de solubilite´, une transition de phases a lieu en surface, induisant
un saut en concentration de la surface pour une tre`s faible augmentation
de concentration en volume.
Ainsi, on observe une transition de phase en surface pour une concen-
tration volumique en chrome de 26 %, passant d’une concentration dans le
plan de surface de 0.44 a` 0.62.
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4.5 Isothermes de se´gre´gation dans l’alliage Fe–Cr
On inte`gre maintenant a` la fois les effets de surface et d’alliage. Les
deux sont ajuste´es sur l’alliage Fe–Cr. Les e´nergies d’interactions de paires
homo-atomiques sont indique´es dans le tableau 4.2. Elles reproduisent les
e´nergies de surface de Fe et Cr purs calcule´es ab initio. Elles de´pendent
pour cela de l’orientation de la surface. La de´pendance en concentration
locale et en tempe´rature de l’e´nergie de paires he´te´ro-atomiques est tou-
jours de´finie par les e´quations 3.28 et 3.35 du chapitre 3. La porte´e des
interactions est aux deuxie`mes voisins.
4.5.1 Au-dessus de la tempe´rature critique
La figure 4.7 reproduit l’isotherme de se´gre´gation des quatre premiers
plans de surface (p =0, 1, 2 et 3) dans les quatre orientations (111), (211),
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Figure 4.7 – Isothermes de se´gre´gation du chrome dans le fer des quatre premiers plans
de surface (p =0, 1, 2 et 3) en noir, rouge, vert puis bleu, a` 1200 K, c’est-a`-dire a` 1.1Tc.
Les tirets pointille´s indiquent un plan de concentration e´gale a` la concentration de volume
(cp = cv). Les orientations sont classe´es de gauche a` droite et de haut en bas par densite´
croissante : ρ(111) < ρ(211) < ρ(100) < ρ(110).
Quel que soit le plan de surface, celui-ci est appauvrit en chrome sur
l’ensemble du domaine de concentration volumique. Plus la surface est
ouverte (moins elle est dense), plus l’appauvrissement du plan de surface
(p = 0) est prononce´. Les surface sont ainsi compose´es de moins de 5 % Cr
jusqu’a` environ 70 % Cr en volume. A` partir du cinquie`me plan sous la
surface, les concentrations volumiques et surfaciques sont indiscernables.
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A` 1200 K, pour une composition volumique en chrome de 10 %, les
concentrations surfaciques sont comprises entre 10−4 et 3 · 10−2 selon les
orientations.
Plus la surface est dense, moins les effets sont prononce´s. Ainsi, le
quatrie`me plan de la surface (111), la plus ouverte, a une concentration
encore largement diffe´rente de celle de volume, alors qu’il est indiscernable
du volume dans la surface (110).
Ces isothermes sont typiques d’isothermes de se´gre´gation dont la force
motrice principale est la diffe´rence d’e´nergies de surface. On reconnaıˆt le
meˆme type que sur la figure 4.4. Notons l’e´paulement a` 10 % Cr volumique
environ. E´quivalent a` l’e´paulement aux meˆmes concentrations sur la figure
4.5, il est duˆ a` la de´pendance en concentration de l’e´nergie d’ordre.
4.5.2 Descente en tempe´rature
Sur la figure 4.8, on repre´sente l’e´volution de la concentration en
chrome du plan de surface (100) lorsque la tempe´rature diminue de 1200 K
a` 300 K.
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Figure 4.8 – E´volution de la composition x0 du plan de surface (100) en fonction de
la composition volumique xv pour des tempe´ratures comprises entre 1200 K (en noir) et
300 K (en magenta). Le pas en tempe´rature est de 100 K. En tirets pointille´s un repe`re
pour x0 = xv.
A` l’inte´rieur des limites de de´composition spinodale, la solution solide
est instable. Il n’y a donc pas de solution aux syste`mes d’e´quations de
champ moyen couple´es 4.24.
La concentration x0 du plan de surface reste faible pour toutes les
tempe´ratures et compositions volumiques. En accord avec les re´sultats de
Ropo et al. [78], la concentration surfacique ne de´passe pas 10 % Cr.
Au-dessous de 5 % Cr en volume, la concentration surfacique augmente
avec la tempe´rature. Au-dela`, le plan s’appauvrit en chrome quand la
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tempe´rature augmente. Pour toutes les tempe´ratures, c’est a` cette com-
position volumique de 0.05 que se produit ce changement de re´gime. Ce
phe´nome`ne est induit par le changement de signe de l’e´nergie de me´lange
a` ces compositions.
Nous n’observons pas de phe´nome`nes qui pourraient expliquer ce qui
est observer expe´rimentalement et que nous de´crivions en de´but de ce
chapitre. Il est observe´ que si l’on de´pose moins d’une mono-couche de
Cr sur du fer, une partie du chrome diffuse vers le volume. Si on de´pose
plus d’une mono-couche, il n’y a plus de diffusion. Il nous semble que ces
phe´nome`nes sont loin de l’e´quilibre thermodynamique et qu’il est difficile
de de´coupler ce qui rele`ve ici de proprie´te´s d’e´quilibre de phe´nome`nes
cine´tiques. Les re´sultats ab initio montrent justement que la pre´sence d’une
monocouche de chrome sur Fe (100) et (110) est tre`s de´favorable. La
pre´sence de chrome dans le plan sous-jacent de la surface est e´galement
de´favorable. Il s’agit donc la` peut-eˆtre de barrie`res e´nerge´tiques a` fran-
chir. Il nous semble donc difficile de conclure quant aux observations
expe´rimentales.
4.6 Conclusion
Dans ce dernier chapitre, nous avons commence´ par pre´senter les ob-servations expe´rimentales concernant la se´gre´gation du chrome dans
le fer. Il semblerait que peu d’atomes de Cr de´pose´s sur Fe (100) diffusent
vers le volume alors que plusieurs mono-couches de Cr de´pose´es ne diffu-
seraient pas. Il est probable que ces observations soient des conse´quences
de phe´nome`nes cine´tiques, et non de phe´nome`nes d’e´quilibre.
Nous discutons ensuite des mode`les propose´s dans la litte´rature. Les
mode`les d’Ackland [71] et de Ropo et al. [78] sont plus spe´cifiques
aux alliages fer–chrome. Il s’agit dans le mode`le d’Ackland de prendre
en compte des interactions de paires chimiques a` courte porte´e et
magne´tiques a` longue porte´e. Les conclusions sont fausse´es par des
e´nergies de surface errone´es. Ropo et al. font des calculs DFT-EMTO
de´sordonne´s dans l’approximation CPA de l’e´volution de la concentration
d’un plan de surface (100) en e´quilibre avec une infinite´ de plans de com-
position homoge`ne. Les calculs CPA permettent de tracer les isothermes
dans le domaine monophase´ du diagramme de phases, c’est-a`-dire en-
dessous d’environ 5 % Cr seulement. Ropo et al. ainsi qu’Ackland sont
en accord pour noter l’importance de l’effet d’e´nergie de surface sur la
se´gre´gation, bien que cela me`ne les auteurs a` des conclusions contradic-
toires.
Bien qu’il existe de nombreux mode`les ge´ne´raux pour les alliages bi-
naires, celui de Tre´glia et Legrand permet de mettre en e´vidence deux
moteurs principaux a` la se´gre´gation : l’effet d’e´nergie de surface et l’ef-
fet d’alliage. Le premier est lie´ a` la diffe´rence d’e´nergie de surface des
e´le´ments purs. C’est l’e´le´ment de plus basse e´nergie de surface qui tend
a` se´gre´ger. Le deuxie`me est lie´ au signe de l’e´nergie d’ordre de l’alliage,
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c’est-a`-dire a` la tendance a` former des liaisons homo- ou he´te´ro-atomiques.
Un alliage ayant tendance a` la de´mixtion tend a` se´gre´ger l’e´le´ment mino-
ritaire en surface.
Pour qu’un mode`le e´nerge´tique puisse capter les proprie´te´s de
se´gre´gation d’e´quilibre d’un alliage, il est donc important qu’il repro-
duise les e´nergies de surface des e´le´ments purs ainsi que les proprie´te´s
de me´lange en volume. Ce n’est ni le cas du mode`le d’Ackland qui pro-
duit une e´nergie de surface du fer supe´rieure a` celle du chrome, ni celui
du mode`le de Ropo et al. dont les calculs ne tiennent pas compte de la
tendance a` la de´mixtion.
Nous proposons un mode`le e´nerge´tique qui reproduit a` la fois les
e´nergies de surface calcule´es ab initio, l’e´nergie de se´gre´gation dans le
plan de surface a` dilution infinie calcule´e e´galement ab initio et l’effet
d’alliage avec le changement de signe de l’e´nergie d’ordre qui donne sa
large solubilite´ au chrome dans le fer. Il s’agit du mode`le d’interactions de
paires aux deuxie`mes voisins de´pendant de la concentration locale et de
la tempe´rature pre´sente´ au chapitre 3. Afin de reproduire les e´nergies de
surface dans toutes les orientations, les interactions de´pendent de l’orien-
tation. L’e´nergie d’ordre n’est pas modifie´e par rapport au mode`le volu-
mique du chapitre 3. Le diagramme de phases, de´duit des simulations
Monte Carlo ou du traitement de champ moyen, est donc le meˆme qu’au
chapitre pre´ce´dent.
Nous traitons ce mode`le e´nerge´tique en champ moyen de plan. Nous
reproduisons se´pare´ment les effets d’alliage et de surface pour le binaire
Fe–Cr. Ainsi, un alliage A–B dont les e´le´ments A et B ont les meˆmes
e´nergies de surface que Fe et Cr mais dont l’e´nergie d’ordre est nulle tend
fortement a` faire se´gre´ger l’e´le´ment de plus basse e´nergie de surface. C’est
une tendance tre`s forte, pouvant induire des surfaces jusqu’a` neuf fois
plus pauvres que le volume. Lorsque les e´le´ments ont les meˆmes e´nergies
de surface mais que l’e´nergie d’ordre est ajuste´e sur les calculs ab initio
d’e´nergie de me´lange, la composition de surface reste proche de la com-
position volumique. Le changement de signe de l’e´nergie de me´lange a
peu de conse´quence sur les isothermes de se´gre´gation. Lorsque l’e´nergie
d’ordre de´pend de la concentration, on observe une le´ge`re tendance a` la
se´gre´gation de l’e´le´ment majoritaire dans le domaine de concentration
ou` il y a tendance a` l’ordre. On retrouve une tendance classique a` la
se´gre´gation du minoritaire au-dessus de 3 % B en volume. En-dessous de
la tempe´rature critique, le changement de signe de l’e´nergie de me´lange a
un effet ne´gligeable.
Dans l’alliage Fe–Cr, en tenant compte a` la fois de l’effet d’alliage et
d’e´nergie de surface, on observe que c’est ce dernier qui est pre´ponde´rant
la se´gre´gation. Dans l’ensemble du domaine de concentration dans lequel
la solution solide est stable ou me´tastable, la concentration surfacique est
tre`s infe´rieure a` la concentration volumique.
Nous avons donc pre´sente´ un mode`le e´nerge´tique pour la se´gre´gation
de surfaces qui reproduit les re´sultats ab initio qui montre que c’est l’effet
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d’e´nergie de surface qui est le moteur principal de la se´gre´gation, et que le
changement de signe de l’e´nergie de me´lange re´cemment mis en e´vidence





Dans cette e´tude, nous avons e´tudie´ l’alliage binaire fer–chrome comme
mode`le de base des aciers ferritiques envisage´s comme mate´riaux de struc-
ture pour les re´acteurs nucle´aires du futur.
Nous commenc¸ons par des calculs dans la the´orie de la fonctionnelle
de la densite´ avec les codes SIESTA et PWSCF. Ces deux codes utilisent
des approximations de pseudo-potentiels et de bases diffe´rentes. SIESTA a
l’avantage de permettre l’e´tude syste´matique de tre`s grands syste`mes, au
prix de re´sultats mois robustes. Les re´sultats cle´s sont donc ve´rifie´s avec le
code PWSCF qui utilise des pseudo-potentiels de type PAW. Avec ces deux
me´thodes de calcul, nous reproduisons les re´sultats issus de la litte´rature
comme la mise en solution favorable du chrome dans le fer et de´favorable
du fer dans le chrome. Nous reproduisons e´galement le changement de
signe de l’e´nergie de me´lange avec la composition. Ces deux proprie´te´s
sont intimement corre´le´es aux moments magne´tiques des atomes, en par-
ticulier de chrome. Nous montrons que le moment magne´tique des atomes
de Cr est particulie`rement sensible a` leur environnement chimique local.
Ce moment magne´tique est fortement augmente´ lorsque les Cr sont dilue´s
dans une matrice de fer. Les pseudo-potentiels a` norme conserve´e utilise´s
par SIESTA surestiment les effets du magne´tisme et, en conse´quence, les
e´nergies de mise en solution et de me´lange. Ces tendances sont confirme´es
par les calculs plus robustes en pseudo-potentiels PAW. Selon l’approxima-
tion utilise´e, le changement de signe de l’e´nergie de me´lange a lieu pour
une concentration en chrome comprise entre 7 et 16 %. Les parame`tres de
maille calcule´s et expe´rimentaux des deux e´le´ments sont similaires, ce qui
rend ne´gligeable l’effet des relaxations atomiques.
Les tensions de surface expe´rimentales dans la phase liquide du fer et
du chrome sont approximativement e´gales. Extrapole´es depuis la phase li-
quide aux faibles tempe´ratures, elles conduiraient a` des e´nergies de surface
e´galement proches. Afin de ve´rifier la validite´ de cette extrapolation, nous
avons calcule´ ab initio les e´nergies de surfaces des quatre orientations (100),
(110), (111) et (211) des e´le´ments purs. On observe une nette diffe´rence
entre les e´nergies de surface du fer et du chrome. Celles du chrome sont
supe´rieures de 0.4 J/m2 en moyenne sur les quatre orientations a` celles du
fer. C’est de nouveau la plus grande sensibilite´ e´lectronique du chrome
a` son environnement, ici aux surfaces libres, qui induit cette diffe´rence.
Le moment magne´tique des atomes de surface est tre`s largement aug-
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mente´, parfois de plus de 100 % pour Cr. Alors que l’e´nergie de surface
varie line´airement avec la densite´ surfacique, l’orientation (100) de Fe et Cr
est singulie`re. Dans cette orientation, tous les premiers voisins sont dans
les plans adjacents et il n’y a aucun premier voisin dans le plan, ce qui
augmente davantage le moment magne´tique atomique. Cet effet est plus
prononce´ dans le chrome qui pre´sente un ferromagne´tisme par plan.
La se´gre´gation d’une impurete´ de chrome dans des surfaces de fer est
e´galement intimement lie´e aux effets du magne´tisme. L’ensemble des cal-
culs ab initio ante´rieurs a` ce travail se limitait a` des alliages tre`s concentre´s
de concentration surfacique supe´rieure a` 25 % dans lesquels les interac-
tions entre impurete´s en surface ne peuvent eˆtre ne´glige´es. Les calculs
SIESTA nous permettent d’e´tudier les surfaces tre`s dilue´es. L’e´nergie de
se´gre´gation de´pend cependant fortement des approximations de calcul.
L’amplitude du moment magne´tique du chrome en impurete´ dans le fer,
qui est de´ja` augmente´e en volume, est encore accrue en pre´sence de sur-
face. Cela induit, quelle que soit la me´thode de calcul, des re´pulsions fortes
entre impurete´s dans la surface.
Dans un deuxie`me temps, nous de´veloppons un hamiltonien pour
les calculs thermodynamiques. L’hamiltonien le plus physique pour l’al-
liage fer–chrome devrait tenir compte de l’effet de l’environnement chi-
mique local sur l’amplitude du moment magne´tique des atomes de
Cr. C’est une voie riche d’un point de vue physique, mais tellement
lourde nume´riquement qu’il ne semble pas possible de re´aliser des cal-
culs d’e´quilibre ou cine´tiques avec un tel mode`le. Avec un point de
vue pragmatique, nous choisissons d’e´tendre le mode`le le plus simple
qui puisse reproduire une lacune de miscibilite´ : le mode`le d’Ising. Il
s’agit donc d’un mode`le d’interactions de paires sur re´seau rigide. Afin
de reproduire les e´nergies de me´lange calcule´es ab initio, on introduit
une de´pendance en concentration chimique locale des e´nergies de paires
he´te´ro-atomiques, tandis que les e´nergies de paires homo-atomiques sont
ajuste´es sur les e´nergies de cohe´sion des e´le´ments purs. Ne tenant pas ex-
plicitement compte du moment magne´tique des atomes, cet hamiltonien
ne capte pas les phe´nome`nes ayant lieu aux hautes tempe´ratures, a` proxi-
mite´ des transitions de phases magne´tiques. On le corrige donc par une
de´pendance simple en tempe´rature de l’e´nergie d’ordre. On reproduit ainsi
indirectement les phe´nome`nes entropiques non-configurationnels que sont
l’entropie de vibration et l’entropie magne´tique. Ce mode`le tre`s efficace
nume´riquement permet le calcul du diagramme de phases du syste`me
dans l’approximation de champ moyen de site et par simulations Monte
Carlo. Ces dernie`res permettent d’e´valuer l’effet de la zone dans laquelle
on calcule la concentration locale qui est ne´gligeable. Les limites de solu-
bilite´ de´duites a` partir de notre mode`le sont en accord quantitatif avec les
compilations expe´rimentales les plus re´centes.
Enfin, nous e´tendons l’utilisation de ce mode`le au calcul d’isothermes
de se´gre´gation dans les surfaces libres, c’est-a`-dire au calcul des concen-
trations des plans de surface en fonction de la composition volumique.
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Sans rien modifier a` l’hamiltonien pour les concentrations volumiques,
c’est-a`-dire en conservant le meˆme diagramme de phases, on reproduit
exactement les e´nergies de surface des e´le´ments purs. On reproduit
e´galement exactement les e´nergies de se´gre´gation dans le plan de sur-
face calcule´es ab initio dans l’approximation des PAW en ajoutant au
mode`le des e´nergies de site, ou interactions de paires avec des lacunes
au-dessus du plan de surface. Ce mode`le ne reproduit cependant pas
le profil complet de se´gre´gation. En particulier, les calculs ab initio ont
mis en e´vidence que l’e´nergie de se´gre´gation dans le deuxie`me plan est
inhabituellement positive. Le traitement statistique en champ moyen de
plan dans lequel la concentration est homoge`ne dans le plan permet de
de´composer les moteurs a` la se´gre´gation en deux contributions : l’effet
d’e´nergie de surface, lie´ a` la diffe´rence d’e´nergies de surface entre les
e´le´ments purs Fe et Cr, et l’effet d’alliage lie´ a` l’e´nergie d’ordre et a` la
tendance a` l’ordre ou a` la de´mixtion en volume. C’est la premie`re fois
qu’un mode`le e´nerge´tique de se´gre´gation reproduit les re´sultats ab initio
d’e´nergies de surface des e´le´ments purs, d’e´nergie d’ordre et d’e´nergie de
se´gre´gation dans le plan de surface. On montre ainsi que l’effet d’e´nergie
de surface est tre`s fort pour ce syste`me. Au contraire, l’effet d’alliage, de´ja`
faible, n’est pas nettement modifie´ par le changement de signe de l’e´nergie
de me´lange. C’est donc l’effet d’e´nergie de surface qui est le moteur princi-
pal a` la se´gre´gation. Celui-ci tend a` faire se´gre´ger l’e´le´ment de plus faible
e´nergie de surface, c’est-a`-dire le fer. En dehors des limites spinodales
inaccessibles au traitement de champ moyen par plan, les surfaces libres
de l’alliage fer-chrome sont en conse´quence appauvries en chrome dans
tout le domaine de concentration.
Nous terminons ce me´moire par quelques perspectives.
Il nous semblerait inte´ressant de combler le manque de donne´es
expe´rimentales a` basses tempe´ratures. Cela demande bien suˆr un grand
effort de recherche du fait des temps de mise a` l’e´quilibre relativement
longs. Cependant, les limites de solubilite´ de´duites a` basse tempe´rature
ne sont actuellement que des propositions base´es pour la plupart sur des
calculs ab initio a` tempe´rature nulle.
Nous avons montre´ que les re´sultats ab initio pour le syste`me FeCr sont
tre`s sensibles aux approximations de calcul. Les pseudo-potentiels PAW
confirment leur robustesse, mais les bases d’onde planes ne sont pas as-
sez efficaces nume´riquement pour des e´tudes syste´matiques, en particulier
dans les domaines de compositions tre`s dilue´es et en pre´sence de surfaces.
Afin d’associer l’avantage nume´rique des bases localise´es et la robustesse
des calculs PAW, Tristana Sondon, en post-doctorat au SRMP, imple´mente
actuellement le formalisme PAW dans le code SIESTA.
Enrique Martinez utilise actuellement le mode`le e´nerge´tique pre´sente´
au chapitre 3 pour le calcul de cine´tiques de pre´cipitation par simulations
Monte Carlo cine´tiques. Le pragmatisme de l’approche rend les calculs
tre`s efficaces nume´riquement, et les premiers re´sultats semblent en accord
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avec les expe´riences de diffusion de neutrons aux petits angles et de sonde
tomographique.
Nous avons e´galement commence´ les simulations Monte Carlo pour
la se´gre´gation de surface. Les calculs de champ moyen sont beaucoup
plus rapides que les simulations Monte Carlo car ils permettent parfois
des e´tudes analytiques et autorisent une e´tude syste´matique de l’influence
de chacun des parame`tres du mode`le e´nerge´tique. Nous continuons de
de´velopper ce mode`le de champ moyen pour qu’il reproduise le profil
complet de se´gre´gation calcule´ ab initio. Les simulations Monte Carlo per-
mettent cependant de travailler dans l’ensemble du domaine de concen-
tration et d’e´tudier les cine´tiques de pre´cipitation et de se´gre´gation. Les
limites du champ moyen de concentrations homoge`nes dans le plan sont
ainsi de´passe´es.
L’extension de l’e´tude aux joints de grains est e´galement en cours.
Ceux-ci sont technologiquement tre`s importants car la se´gre´gation inter-
granulaire est mise en cause dans de nombreux phe´nome`nes dans les al-
liages : corrosion, acce´le´ration des cine´tiques de diffusion . . . Les joints
de grains ont e´galement l’avantage d’eˆtre plus facilement observables que
les surfaces libres car ils sont a` l’abri de l’environnement. On pourrait
ainsi comparer de fac¸on plus rigoureuse les isothermes de se´gre´gation
expe´rimentales et the´oriques.
Dans une perspective plus e´loigne´e, nous pourrions utiliser notre
mode`le pour e´tudier les phe´nome`nes d’oxydation aux surfaces libres. Cela
ne´cessiterait de prendre en compte la pre´sence d’oxyge`ne. Notre mode`le
tient compte de la pre´sence de sites en surface occupe´s par des lacunes. On
pourrait ainsi imaginer occuper ces sites par des atomes d’oxyge`ne. Meˆme
si ce traitement statistique de champ moyen de l’oxydation pre´sente des
limitations claires comme par exemple les syme´tries impose´es, les simula-
tions Monte Carlo cine´tiques semblent bien adapte´es.
AParame`tres d’ordre local deWarren-Cowley
Le parame`tre d’ordre a` courte distance (SRO) mesure les corre´lationsentre les probabilite´s d’occupations de sites. La de´finition la plus clas-
sique du SRO est donne´e par Cowley [37]. Elle relie la probabilite´ plmnFe
d’occupation par un atome de Fe du site de coordonne´es {l, m, n} a` la
pre´sence en {0, 0, 0} d’un atome de Cr. Le parame`tre αlmnCr dans un alliage













ou` n(i) est le nombre de Fe parmi les N(i) atomes de la ie sphe`re de coordi-
nation. n(i)Fe /N
(i) = p(i)Fe est donc la probabilite´ de trouver un atome de Fe
dans la ie sphe`re de coordination de l’atome de Cr pris pour origine. Si p(i)Fe
est e´gal a` la probabilite´ moyenne de trouver un atome de fer dans l’alliage
xFe, il n’y a pas de corre´lation entre Fe et Cr a` la porte´e i (α
(i)
Cr = 0).
Si le SRO est ne´gatif, la pre´sence de Cr augmente la probabilite´ de
trouver un atome de Fe dans sa ie sphe`re de coordination. Il y a donc un
ordre local qui tend a` former des paires Fe–Cr ie voisins. Au contraire,
un SRO positif indique une tendance a` former des paires homo-atomiques
aux ie voisins.
Certains auteurs dont Mirebeau et al. [36] utilisent un parame`tre







ou` β est une moyenne ponde´re´e 1 des parame`tres de Warren-Cowley des
deux premie`res sphe`res de coordination.
1. Il y a 8 premiers voisins et 6 deuxie`mes voisins dans un re´seau cubique centre´.
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Si les SRO tendent vers une limite finie non-nulle quand i devient
grand, alors il existe un ordre a` longue distance.
BLes structuresquasi-ale´atoires (SQS)
Les structures de´sordonne´es d’un alliage A1−xBx sont ge´ne´ralementge´ne´re´e par tirage ale´atoire. Chaque site du re´seau a la probabilite´
1− x d’eˆtre occupe´ par un atome A et x d’eˆtre occupe´ par un atome B.
Il existe une me´thode permettant de ge´ne´rer des structures plus proches
des structures parfaitement ale´atoires [241]. Pour cela, il faut de´finir des
fonctions de corre´lations.
Une configuration σ est discre´tise´e en figures d’interactions f = (k, m)
de k sites me voisins. Sur chaque site i, la variable d’occupation Sˆi prend la
valeur −1 (+1) si le site est occupe´ par l’espe`ce A (B). Pour une solution
solide A1−xBx parfaitement ale´atoire, la fonction de corre´lation pour la figure













= [(+1) (x) + (−1) (1− x)]k (B.3)
= (2x− 1)k . (B.4)





SQS tende vers la fonction de corre´lation de




ale´atoire pour le maximum




∼= 〈Πk,m〉ale´atoire . (B.5)
Pratiquement, on ge´ne`re un grand nombre de structures de concentra-
tion x dont on calcule les fonctions de corre´lations Πk,m. On se´lectionne
ensuite la structure ayant les fonctions de corre´lation les plus proches de
la fonction de corre´lation B.4 d’une solution solide parfaitement ale´atoire.
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CLes simulations Monte Carlo
C.1 Description the´orique succincte
Chaque re´partition des atomes Fe et Cr sur le re´seau cubique centre´repre´sente une configuration σi du syste`me. Au cours de la simulation
nume´rique, des permutations entre atomes ou des transmutations (selon
l’ensemble statistique dans lequel on travaille) font transiter le syste`me
d’une configuration vers une autre. Pour l’e´tude des proprie´te´s d’e´quilibre
d’un syste`me on de´finit le bilan de´taille´ suivant :





ou` P (σi) est la probabilite´ que le syste`me soit dans la configuration σi et
Wσi→σj est la probabilite´ de transiter de la configuration σi vers la configu-
ration σj. Si le bilan de´taille´ C.1 est ve´rifie´, le syste`me converge vers l’e´tat










E (σi) est l’e´nergie totale de la configuration σi et Z est la fonction de par-









L’algorithme que nous utilisons pour le choix des transitions est l’algo-
rithme de Metropolis [242] On peut le re´sumer ainsi :
1. A` partir de la configuration σini, on tire ale´atoirement deux atomes
qu’on e´change ou un atome qu’on transmute selon qu’on re´alise
ces simulations dans l’ensemble canonique ou semi-grand-canonique
(voir annexe C.2). On de´finit ainsi une configuration σf in.




3. Si ∆E < 0, alors on re´alise la transition de σini vers σf in. Si ∆E > 0,






alors on re´alise e´galement la transition.
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4. Retour a` l’e´tape 1.
Cet algorithme assure d’e´chantillonner l’espace des phases de fac¸on ho-
moge`ne. Ses limitations sont la pre´cision a` haute tempe´rature ne´cessitant
un e´chantillonnage tre`s pre´cis et le temps ne´cessaire a` l’e´chantillonnage a`
basse tempe´rature puisque la transition de σini vers σf in est la plupart du
temps refuse´e.
C.2 De´terminer des limites de solubilite´ a` partir de
simulations Monte Carlo
Les simulations Monte Carlo de´crites dans ce manuscrit sont re´alise´esdans les ensembles statistiques canonique (nombre de sites 1, volume
et tempe´rature constants) ou semi-grand-canonique (nombre de sites 2, po-
tentiel chimique, volume et tempe´rature constants).
Les limites de solubilite´ d’un alliage A–B peuvent eˆtre de´termine´es
dans l’ensemble canonique par plusieurs me´thodes :
– en observant la pre´sence de pre´cipite´s a` l’issue de la simulation
Monte Carlo re´alise´e soit avec un algorithme cine´tique, soit avec un
algorithme Metropolis (voir section C.1 de cette annexe).
– en observant l’e´volution avec le temps (algorithme cine´tique) du pro-
fil de concentration dans un syste`me initialement totalement de´mixe´
(tous les atomes A d’un coˆte´, tous les atomes B de l’autre). La
pre´sence de l’interface A/B a cependant un couˆt e´nerge´tique qui
biaise la simulation.
Le de´faut majeur de cet ensemble pour de´terminer des limites de solubilite´
est qu’on ne peut ve´rifier si la simulation a atteint la solution d’e´quilibre
stationnaire. Pour s’en convaincre, on ne peut que faire re´aliser au syste`me
de nouveaux pas Monte Carlo et en observer l’effet. On peut e´galement
estimer l’e´volution de parame`tres d’ordre locaux au cours de la simulation,
mais ils indiquent seulement la proximite´ de la limite de solubilite´ [19].
L’ensemble semi-grand-canonique est beaucoup plus pratique pour
de´terminer des limites de solubilite´. En imposant un potentiel chimique
∆µ, le syste`me adapte la proportion entre e´le´ments A et B, c’est-a`-dire
la concentration globale x. On boucle sur les parame`tres chimiques afin
de pouvoir tracer la concentration globale du syste`me en fonction du po-
tentiel chimique x (∆µ). La pre´sence d’une boucle d’hyste´re´sis permet de
de´terminer les limites de solubilite´.
L’ensemble semi-grand-canonique est donc le plus adapte´ pour
de´terminer des limites de solubilite´ ou plus ge´ne´ralement pour obser-
ver des transformations de phases thermodynamiques.
1. La concentration de l’alliage est e´galement constante dans l’ensemble canonique.
2. Alors que le nombre de sites n’est pas constant dans l’ensemble grand-canonique,
il est impose´ dans l’ensemble semi-grand-canonique. La concentration globale du syste`me
reste cependant libre.
DNotion de concentrationlocale dans les simulations
Monte Carlo
D.1 De´finition de la concentration locale
Dans notre mode`le e´nerge´tique, l’e´nergie de paire he´te´ro-atomique
e
(i)
FeCr de´pend de la concentration locale autour des deux atomes Fe et Cr.
On de´finit la concentration locale xlocal comme le nombre de Cr pre´sents
dans les i premie`res sphe`res de coordination.
Il est important de noter la diffe´rence entre la concentration locale
de´finie ci-dessus, et la porte´e des interactions inter-atomiques. Si notre
mode`le est aux deuxie`mes voisins, cela signifie que seules les e´nergies de











FeCr seulement sont diffe´rents de ze´ro). La concen-
tration locale de´pend de la zone prise en compte pour le calcul de e(1)FeCr
et e(2)FeCr. On peut donc avoir une porte´e aux deuxie`mes voisins, et une
de´pendance en concentration locale s’e´tendant jusqu’aux dixie`mes voisins
de Fe et Cr.
La figure D.1 illustre le calcul de la concentration locale autour des
deux atomes bleus :
1. On calcule d’abord le nombre total d’atomes ke voisins de l’un ou
l’autre des atomes bleus (k ≤ i) : les atomes voisins des deux atomes
bleus ne sont comptabilise´s qu’une fois.
2. On calcule ensuite le rapport du nombre d’atomes bleus sur le
nombre total d’atomes : c’est la concentration locale aux ie voisins.
Si la porte´e des interactions est aux deuxie`mes voisins, il faut conside´rer
les interactions aux premiers (cas D.1a de la figure D.1) et aux deuxie`mes
voisins (cas D.1b de la figure D.1). Dans ces deux cas, l’e´tendue de la zone
de de´pendance en concentration n’est pas la meˆme.
Dans les deux cas D.1a et D.1b illustre´s sur la figure D.1, la concen-
tration locale est calcule´e sur une zone e´quivalente aux deux premie`res
sphe`res de coordination des atomes bleus (i = 2).
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(a) Premiers voisins : xlocal = 2/22. (b) Deuxie`mes voisins : xlocal = 2/24.
Figure D.1 – Illustration du calcul de la concentration locale jusqu’a` deux sphe`res de
coordination autour de la paire d’atomes bleus (a) lorsqu’ils sont premiers (b) et deuxie`mes
voisins entre eux. En plus d’illustrer le calcul de la concentration locale, cette figure
illustre la diffe´rence entre porte´e des interactions (premiers ou deuxie`mes voisins entre
deux atomes) et sphe`res de coordination sur lesquelles est calcule´e la concentration locale.
– Si les deux atomes bleus sont premiers voisins (cas D.1a), il y a au
total 22 atomes premiers ou deuxie`mes voisins de l’un ou l’autre des
atomes bleus. La concentration locale est xlocal = 222 .
– Si les deux atomes bleus sont deuxie`mes voisins (cas D.1b), il y a au
total 24 atomes premiers ou deuxie`mes voisins de l’un ou l’autre des
atomes bleus. La concentration locale est xlocal = 224 .
Le nombre total de voisins s’accroıˆt tre`s rapidement avec la porte´e maxi-
male des interactions i. Les e´le´ments permettant de choisir i sont :
– une discre´tisation suffisante de la concentration locale (voir annexe
D.2),
– un temps de calcul raisonnable (voir annexe D.3),
– et une re´partition cohe´rente de l’e´nergie sur les diffe´rentes sphe`res
de coordination (voir annexe E).
D.2 La discre´tisation suffisante de la concentration
locale
La de´finition de la concentration locale xlocal doit permettre une
discre´tisation suffisante de cette dernie`re pour reproduire les variations
de l’e´nergie de me´lange observe´es graˆce aux calculs ab initio. Si la zone
de de´finition de xlocal pour le calcul de e
(i)
FeCr s’e´tend seulement aux pre-
miers voisins de Fe et Cr, la concentration locale minimale est xlocal =
1/15 ≈ 0.07. Il est alors impossible d’observer une concentration locale
interme´diaire entre 0 et 0.07. L’e´nergie de me´lange de l’alliage est donc
syste´matiquement positive.
La de´finition de la concentration locale s’e´tend donc au minimum aux
deuxie`mes voisins.
Mais augmenter la zone de calcul de xlocal a une incidence forte sur
les temps de calcul. Les proble`mes algorithmiques lie´s a` l’e´tendue de la
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zone de calcul de la concentration locale et son influence sur les temps de
calculs sont discute´s dans les paragraphes D.3 et 3.3.3.
L’influence de la porte´e des interactions sur le diagramme de phases
est pre´sente´e dans le paragraphe 3.3.3.
D.3 Effet de l’e´tendue de la concentration locale sur
le temps de calcul
Le temps de calcul de chaque pas Monte Carlo de´pend de la de´finition
choisie pour la concentration locale xlocal .
Le sche´ma D.2 illustre l’effet de la de´pendance en concentration locale
sur le nombre d’e´nergies de paires a` re-calculer apre`s la transmutation
d’un atome blanc en atome noir. On conside`re deux extensions de la zone
de calcul de xlocal : jusqu’aux premiers voisins seulement (i = 1) et jus-
qu’aux deuxie`mes voisins (i = 2). On se limite a` un re´seau carre´ pour
l’illustration.
– Si les e´nergies de paires sont constantes, dans le cas d’une permuta-
tion d’un atome  blanc  en atome  noir , seules les e´nergies des
paires contenant cet atome interviennent dans le bilan e´nerge´tique
(paires en traits pleins).
– Si les interactions de´pendent de la concentration locale, toutes les
paires pour lesquelles l’atome permute´ intervient dans le calcul de la
concentration locale interviennent dans le bilan e´nerge´tique (paires
en traits pleins et en traits pointille´s).
Sur la figure D.2a, la zone de calcul de xlocal s’e´tend jusqu’aux premiers
voisins seulement (i = 1). Il y a 4 liaisons directes avec l’atome noir et 16
liaisons directes ou indirectes dont il faut recalculer l’e´nergie la concen-
tration locale et l’e´nergie de paire correspondante. Sur la figure D.2b, la
zone de calcul de xlocal s’e´tend jusqu’aux deuxie`mes voisins (i = 2). Huit
e´nergies de liaisons sont a` calculer dans un mode`le de paires constantes et
52 dans un mode`le de´pendant de xlocal .
Ainsi, on montre que le temps de calcul de chaque pas Monte Carlo
varie en N2 (aux quelques voisins de voisins communs pre`s), ou` N est le
nombre d’atomes dans la zone de calcul de xlocal . L’e´volution du temps de
calcul avec la porte´e des interactions est repre´sente´e sur la figure D.3.
On rappelle que N = 8 aux premiers voisins, 14 aux deuxie`mes voisins,
26 aux troisie`mes . . .
On observe sur la figure D.3 que le temps de calcul est triple´ quand
l’e´tendue de la zone de calcul de la concentration locale passe des pre-
miers aux deuxie`mes voisins. Il est multiplie´ par 11 quand elle s’e´tend aux
troisie`mes voisins ! On souhaitera ainsi limiter la porte´e des interactions
pour limiter la lourdeur des calculs.
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(a) xlocal s’e´tend jusqu’aux premiers voi-
sins.
(b) xlocal s’e´tend jusqu’aux deuxie`mes voi-
sins.
Figure D.2 – Illustration du nombre de liaisons dont il faut tenir compte dans le bilan
e´nerge´tique d’une transmutation d’un atome blanc en atome noir dans un re´seau carre´.
Si les e´nergies de paires sont inde´pendantes de la concentration locale, seules les e´nergies
de paires en trait plein sont a` calculer. Si les e´nergies de paires sont de´pendantes de la
concentration locale, toutes les e´nergies de paires en traits pleins et traits pointille´s sont a`
re-calculer.







2 4 6 8 10 12 14 16





















Figure D.3 – E´volution du temps de calcul avec la porte´e des interactions conside´re´es.
En encart, les cinq premie`res sphe`res de coordination.
ERe´partition de l’e´nergie surles diffe´rentes sphe`res de
coordination









ou` e(i)nm est l’e´nergie de paire entre deux atomes n et m ie voisins. Le choix
des η(i) est arbitraire. Nous avons teste´ trois possibilite´s :
1. l’e´nergie de paires entre premiers et deuxie`mes voisins peut eˆtre
e´gale (e(1)nm = e
(2)
nm, soit η(2) = 1). C’est l’hypothe`se utilise´e par
exemple par Ackland et al. [70, 71].
2. on peut e´galement prendre une e´nergie de paire deux fois plus faible
aux deuxie`mes voisins (η(2) = 12 ).
3. dans le cas de porte´es plus importantes (jusqu’aux 5e voisins dans
notre cas) (i = 1 a` 5), on conside`re que l’e´nergie de paire est inverse-












Pour cette dernie`re situation, le tableau E.1 pre´sente les valeurs de η(i)
pour les diffe´rentes sphe`res de coordination et le nombre total de voisins
dans chaque sphe`re Z(i).
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4 ≈ 0.433 6
Table E.1 – Porte´e de la liaison et poids de celle-ci en comparaison a` une liaison
e´quivalente aux premiers voisins, pour les 6 premie`res sphe`res de coordination pour le
calcul de l’e´nergie de liaison dans le cas ou` la porte´e est supe´rieure aux deuxie`mes voisins,
et nombre total de voisins dans chaque sphe`re.
FAlgorithme de minimisationdu syste`me d’e´quations
non-line´aires
Les syste`mes d’e´quations couple´es 4.10 et 4.24 sont non-line´aires. La
concentration dans chacun des plans p de´pend de la concentration dans




minimisant l’e´nergie totale du syste`me traite´ en champ moyen de plans.
La solution solide est instable a` l’inte´rieur des limites de de´composition
spinodale. Il n’existe donc pas de configuration minimisant l’e´nergie du
syste`me a` ces concentrations.
Deux algorithmes diffe´rents ont e´te´ teste´s pour de´terminer









0 choisie par l’utilisateur : les me´thodes de Newton-Raphson
[243] et d’ite´rations naturelles [244].
C’est la me´thode d’ite´rations naturelles de Kikuchi qui s’est re´ve´le´e la
plus le´ge`re et efficace nume´riquement. Elle consiste en la re´solution de la
boucle auto-cohe´rente suivante :




0 , ∀p = 1, v, ou` le ve plan est le plan de
raccord avec le volume : xp = xv, ∀p ≥ v.
2. Calculer ∆Eseg (p = 0) et en de´duire un nouveau xv.










4. Comparer xv a` xv−1. Si la diffe´rence est supe´rieure a` un crite`re








0 et la boucle auto-





i est la configuration d’e´quilibre.
5. Incre´menter xv et retourner a` l’e´tape n°2.
L’objectif est de de´terminer la concentration de chaque plan xp en fonction
de la concentration en volume xv. Le choix du plan sur lequel la concen-
tration est fixe´e peut paraıˆtre naturellement le plan de volume. Cepen-
dant, pour des raisons de convergence, nous observons qu’il est parfois




ANNEXE F. ALGORITHME DE MINIMISATION DU SYSTE`ME
D’E´QUATIONS NON-LINE´AIRES
Cette the`se et du travail post-doctoral personnel ont donne´ lieu aux
publications suivantes :
1. Levesque et al., De´mixtion et se´gre´gation superficielle dans les al-
liages fer-chrome : de la structure e´lectronique aux mode`les thermo-
dynamiques [245]
2. Olsson et al., DFT data on defect energies in Fe-Cr alloys, including
magnetic configurations and comparison with XMCD & EXAFS re-
sults [246]
3. Levesque et al., Simple concentration-dependent pair interaction mo-
del for large-scale simulations of Fe-Cr alloys [247]
4. Martinez et al., Simulations of decomposition kinetics of Fe-Cr solid
solutions during thermal aging [248]
5. Levesque et al., levesque2011iron [249]
6. Levesque et al., Electronic origin of the anomalous segregation beha-
vior of Cr in Fe-rich Fe-Cr alloys [250]
7. Gupta et al., Effect of surface hydrogen on the anomalous surface
segregation behavior of Cr in Fe-rich Fe-Cr alloys [251]
8. Levesque, Anomalous surface segregation profiles in ferritic Fe-Cr
stainless steel [252]
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